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Se  denominan  fases  intermetálicas  o  compuestos  intermetálicos  a  aquellas 
aleaciones  de  dos  o  más  componentes  que  resultan  a  partir  de  mezclas 
homogéneas  de  los  metales  fundidos.  Estos  compuestos  poseen  carácter 
metálico  y  se manifiestan  con  relaciones  enteras  bien definidas dentro de un 
intervalo muy limitado de composiciones posiblesa. Considerando una aleación 
binaria, puede decirse que un compuesto  intermetálico es una  fase  intermedia 
entre  sus dos elementos  constituyentes,  con diferente  estructura a  la de ellos, 
por  lo  que  también  posee  diferentes  características,  a  la  vez  que  mantiene 
propiedades  de  simetría  o  de  orden.  Los  compuestos  intermetálicos  difieren 
notablemente  de  las  denominadas  aleaciones  “convencionales”  ya  que  estas 
últimas consisten básicamente en una solución sólida de dos o más elementos 
metálicos  y,  al  no  tener  una  fórmula  química  concreta,  se  expresan, 
generalmente, como una mezcla de fases mediante porcentaje de sus elementos 
constituyentes.  
  Los  compuestos  intermetálicos  se  forman  debido  a  que  la  fuerza  de 
enlace entre átomos diferentes es mayor que  la  fuerza entre átomos  idénticos. 
Por  ello,  dichos  compuestos  toman  estructuras  cristalinas  con  distribuciones 
atómicas ordenadas, donde cada átomo está rodeado preferentemente por otros 
de naturaleza distinta. 
  La  estructura  cristalina  de  los  compuestos  intermetálicos  viene 
determinada por la fuerza y el carácter del enlace entre los átomos del cristal, o 
lo que es  lo mismo, por su configuración electrónica. La naturaleza del enlace 
puede  ser  parcialmente  iónica  o  covalente  (de  naturaleza más  fuerte),  y  de 
forma  alternativa,  metálica.  La  relación  entre  el  tipo  de  estructura  y  las 
propiedades  atómicas  de  los  elementos  constituyentes  del  compuesto  no  es 
sencilla por  lo  que  resulta  complicado predecir una  estructura  cristalográfica 
para una determinada  fase o grupo. Tampoco puede  esperarse que  todos  los 
compuestos  posean  el  mismo  tipo  de  enlace  que  el  de  sus  elementos 
constituyentes. Estas peculiaridades, propias de los compuestos intermetálicos, 
pueden  ilustrarse  tomando  como  ejemplo  los  tres  grupos  de  fases  diferentes 
que a continuación se citan. 
  Las  fases  de  Zintlb,  que  pueden  considerarse  como  compuestos  de 
valencia,  tienen  estructuras  cristalográficas  semejantes  al  de  algunas  sales 










compuestos  electrónicos  con  estructura  cristalográfica  definida  por  su 
concentración electrónica de valencia (e/a).d 
  Dentro de los compuestos electrónicos más ampliamente conocidos están 
las  denominadas  fases  de  Hume‐Rothery.  Estas  fases  poseen  diferentes 
estructuras  cristalográficas,  como  son:  la  cúbica  B2  (FeAl,  NiAl  y  CoAl),  la 
cúbica  A13  (Zn3Co,  Cu5Si),  o  la  hexagonal  compacta  A3  (Cu3Ga,  Ag3Al), 






la  estructura  de  fases  con  la  concentración  electrónica  de  valencia,  resultan 
insuficientes a la hora de explicar lo que sucede con el tipo de enlace. 
  Por último, otro grupo de compuestos  intermetálicos caracterizados por 
la  relación  de  tamaños  atómicos  y  tipo  de  empaquetamiento  entre  sus 
elementos  constituyentes  es  el denominado  como  fases de Frank‐Kasper.3,e El 
grupo  más  numeroso  y,  por  lo  tanto,  más  representativo  de  este  tipo  de 
compuestos  son  las  denominadas  Fases  de  Laves,  que,  a  su  vez,  poseen 
estructuras cúbica (C15), y hexagonal (C14 y C36).4 A pesar de que el factor de 
tamaño atómicof es el más decisivo a la hora de establecer con exactitud el tipo 
de  estructura  formada  a  partir  sus  elementos  constitutivos,  este  factor  sigue 
resultando  insuficiente,  y  es  que  el  factor  de  concentración  electrónica  de 
valencia también  juega un importante papel en la formación de fases de Laves 
en  este  grupo  de  compuestos  intermetálicos.  Las  tres  fases  de  Laves  se 
caracterizan por poseer alta simetría, alta coordinación atómica y alta densidad, 
en estrecha analogía a metales, por  lo que estas  fases  suelen presentar enlace 
metálico. 
  Con todo lo anterior, queda claro la dificultad establecer una clasificación 
de  los  compuestos  intermetálicos  atendiendo  únicamente  a  un  determinado 














identificó  correctamente el primer  compuesto  intermetálico,  concretamente,  la 
aleación  CuZn  (el  latón).  Durante  la  segunda  mitad  del  siglo  XIX,  fueron 
investigados ciertos precipitados que aparecían en aleaciones metálicas y que, a 
su  vez, mostraban  discontinuidades  de  tipo  eléctrico, mecánico, magnético  y 
químico,  sugiriendo  la  existencia de  otros nuevos  compuestos  intermetálicos. 
La primera  representación de este nuevo  tipo de compuestos en un diagrama 
de  fases  se debió  a Wright  y  colab.5,  en  1891  (dieciséis  años más  tarde de  la 




  Si  bien  puede  considerarse  a  los  investigadores  anteriormente  citados 
como  los  pioneros  en  el  campo  de  las  aleaciones  intermetálicas,  fue  al 
metalúrgico ruso N. S. Kurnakov7 y a su contemporáneo, el metalúrgico alemán 
Tammann8, a quienes han de atribuirse  los mayores  logros en  la comprensión, 
el estudio y el desarrollo  formal de estos compuestos. A partir de  los años 50 
del  siglo  pasado  fue  cuando  realmente  despertó,  de  forma  generalizada,  el 
interés de la comunidad científica por estos materiales, manteniéndose hasta los 
tiempos  actuales  por  las  innumerables  posibilidades  que  a  nivel  científico  y 
tecnológico ofrecen. 
La  aplicación de  los  compuestos  intermetálicos  en  el  ámbito  industrial 
fue  evolucionando  con  el  transcurso  del  tiempo.  En  un  principio  fueron 
utilizados  como  materiales  funcionales:  aleaciones  con  memoria  de  forma 
(CuZn‐Al)  en  1938;  como  protectores  superficiales  contra  agentes 
medioambientales  (NiAl)  en  1950;  también  como  elementos  calefactores 
eléctricos  (MoSi2)  en  1956;  superconductores  (Nb3Sn)  en  1961;  imanes 
permanentes  (Co5Sm)  en  1967;  semiconductores  (InSb,  InAs)  en  1967; 
acumuladores de H2 (LaNi5) en 1969, etc.9 Prácticamente hasta finales del siglo 
pasado,  los  compuestos  intermetálicos  no  pudieron  ser  utilizados  como 
materiales estructurales debido a  la alta fragilidad que presentan, con  la única 
excepción de su aplicabilidad como amalgamas en el campo de la odontología 
restaurativa.  Sin  embargo,  a  partir  de  ese  momento,  la  investigación  y 
descubrimiento de nuevos compuestos,  la utilización de  terceros elementos en 
las  aleaciones,  y  un  mayor  y  profundo  conocimiento  de  sus  propiedades 
básicas,  ha  hecho  posible  que  los  compuestos  intermetálicos  no  sólo  estén 
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siendo  utilizados  industrialmente  como  materiales  estructurales  (con 
aplicaciones  directas  en  los  motores  de  propulsión  de  vehículos,  en  la 






Aunque hasta  el momento ya han  sido desarrollados  e  investigados un  gran 
número  de  compuestos  intermetálicos,  a  la  vez  que  cada  día  aumentan  sus 
aplicaciones  en  los  ámbitos  funcional  y  estructural,  en  modo  alguno  esto 
significa  que  puedan  considerarse  ya  agotadas  las  posibilidades  de  estos 
materiales. Muy  al  contrario. Algunos de  los problemas que,  a nivel general, 
presentan,  como  son  la  fragilidad  o  la  baja  resistencia  a  la  oxidación  a 
temperatura  ambiente,  podrían  ser  superados  si  se  reforzase  la  actividad 
investigadora en este campo de estudio de materiales, a la vez que se ampliase 
a  nuevos  compuestos.  Por  lo  tanto,  las  perspectivas  pasan  por  continuar  e 
intensificar  la  investigación  básica,  intentando  comprender  de  modo  más 
satisfactorio muchas  de  sus  propiedades  fundamentales,  particularmente,  su 
constitución,  diagramas  de  fase,  densidades,  conductividades  térmica  y 
eléctrica, constantes elásticas, coeficientes de difusión, y un largo etcétera. Sería 
también  deseable,  que  además  de  incrementar  el  número  de  investigaciones 
experimentales  con  el  fin  de  obtener  nuevos  datos,  se  potenciasen  las 
investigaciones  teóricas,  incluyendo  los  cálculos  ab‐initio  y  los  conceptos 
mecánico‐cuánticos. 
Por  último,  indicar  que  a  pesar  de  la  alta  potencialidad  y  sus  buenas 
perspectivas  futuras, hay que seguir considerando a estos materiales como un 
grupo particular con características específicas propias, no pudiéndose esperar 







Se  denominan  fases  de  Laves  a  aquellos  compuestos  del  tipo  AB2  con 
estructuras  cristalográficas  compactas  concretas,  que  a  su  vez  representan  el 
grupo más numeroso dentro de los compuestos intermetálicos (entre binarios y 
ternarios unos 1400 compuestos).1 
  A pesar de que  las propiedades de  las fases de Laves comenzaron a ser 
investigadas en el segundo decenio del siglo anterior, fue F. H. Laves, en 1935, 
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quien  formalmente  evaluó  las  características  y  propiedades  de  este  tipo  de 
estructuras, y es por ello por lo que estas fases llevan su nombre.10,g Las fases de 
Laves son también llamadas fases de Friauf‐Laves debido a que J. B. Friauf fue el 
pionero  en  el  estudio  de  dos  de  sus  estructuras más  representativas:  la  del 
compuesto MgCu2, y la del MgZn2. 
  Desde  los  comienzos  de  la  última  década  del  siglo  pasado  hasta  los 
momentos  actuales,  las  fases  de  Laves  han  acaparado  la  atención  de  la 
comunidad científica, principalmente por sus posibilidades de aplicación tanto 
en el campo de los materiales estructurales (materiales ligeros resistentes a altas 
temperaturas,  materiales  de  recubrimiento  para  protección  contra  agentes 
medioambientales,  etc.)  y  como  en  el  de  los  materiales  funcionales  (hilos 







B).  A  su  vez,  los  átomos  B  se  encuentran  emplazados  en  el  centro  de  un 





























La  práctica  totalidad  de  las  fases  de  Laves  obedecen  a  tres  variedades 
polimórficas diferentes: una de ellas con estructura cúbica centrada en las caras 
(fcc),  denominada  C15,  cuyo  prototipo  es  el  compuesto  MgCu218;  otra  con 
estructura hexagonal compacta  (hcp), denominada C14, y cuyo prototipo es el 
compuesto  MgZn219;  y  una  última,  también  hexagonal  compacta  de  doble 
parámetro  (dihexagonal),  denominada  C36,  cuyo  prototipo  es  el  compuesto 
MgNi220.  
En  el  Anexo  1  se  detalla  el  grupo  espacial,  número,  simbología  y 
parámetros  estructurares  de  cada  uno  de  estos  prototipos.  La  Figura  1.2 


















formadas  las  fases  de  Laves  es  el  propuesto  por Hazzledine21.  Este modelo 
considera que las fases de Laves se generan a partir de determinadas secuencias 
de apilamiento de diferentes  tetracapas atómicas  (X, Y, Z)i. Estas  tetracapas se 
diferencian entre sí por la posición relativa de cada una de las dos subcapas que 
las componen: subcapas s y t (Figura 1.3). 
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La  subcapa  s  está  formada  por  átomos  del  elemento  más  pequeño 
dispuestos según una red de Kagomé (Figura 1.4). Según la posición relativa que 












Figura 1.4: Red de Kagomé  en una  estructura de Laves hexagonal C14,  formada por atomos 






γ  ‐Figura  1.5‐),  y  una  central  de  átomos  del  elemento  menor  (a,  b,  c)  con 
empaquetamiento menos denso que la de tipo s.  
La  Figura  1.5  ilustra  las  dos  configuraciones  posibles  para  la  tricapa 

















tras una  capa de  tipo X  sólo podrán  situarse de  tipo B,  lo que  implica que  la 
secuencia  continuaría  con  una  tetracapa  de  tipo  Y  o  Y’;  de  forma  similar, 
después de una  tetracapa de  tipo X’ sólo podría ubicarse una capa de  tipo C, 
con  lo  que  la  secuencia  tras  esta  capa  X’  podría  ser  la  Z  o  Z’.  Estos 
razonamientos  se  hacen  extensivos  a  todas  las  posibles  combinaciones.23 
Cuando la secuencia de tetracapas tenga la periodicidad XY’…, la estructura de 
Laves formada será la fase hexagonal compacta C14; cuando la periodicidad sea  
XYZ’Y’…,  la  fase  será  la  dihexagonal  compacta  C36;  por  último,  cuando  la 


















                     superior e  inferior están  formadas por átomos del elemento mayor  (α, β y γ) y  la 
                     capa  central  por  átomos  del  elemento  menor  (a,  b  o  c).  Las  dos  tricapas  son 
                     simétricas respecto a la dirección [0 0 0 1], según se observa en la parte inferior de 
                     esta figura. 
                                                 
j A esta variante cúbica  C15T la fase de Laves C15 se la denomina maclada (twinned). 
[0 0 0 1] 
[1 1 -2 0] tricapa t’ tricapa t 
[0 0 0 1] 







químico de  las  fases de Laves  tenía que obedecer a una naturaleza metálica24. 
Actualmente, esta  idea ha sido modificada. Atendiendo a una clasificación del 
tipo de enlace según las entalpías de formación de las fases de Laves, y puesto 
que  estas  fases  presentan  energías  que  varían  entre  0  y  ‐350  kJ/mol,  la 





predominante  en  ellas  es  de  tipo  covalente.  En  conclusión,  aunque 
mayoritariamente pueda asignarse al enlace de  las  fases de Laves un carácter 





El hecho de que  las  tres  fases de Laves admitan variaciones estequiométricas, 
unido a que estas estructuras posean parecidas entalpías de  formación25, hace 
que  en  determinados  compuestos  como,  por  ejemplo,  el  NbCo2  y  los 
dicromuros MCr2 (M = Ti, Zr, Hf, Nb o Ta), las diferentes fases de Laves puedan 
coexistir  en  un  amplio  rango  de  temperaturas.  Por  lo  tanto,  realizar  una 
predicción  con  total  certeza de  cuál  será  la  fase presente  en  esos  compuestos 
conlleva el tener en cuenta ciertos parámetros o factores. Estudios relativamente 
recientes  han  concluido  que  la  estabilidad  de  las  fases  de  Laves  viene 
condicionada por factores tanto de tipo geométrico como de tipo electrónico, a 
saber:  el  factor  de  tamaño  atómico,  la  electronegatividad  y  el  factor  de 









radios  de  los  átomos  constituyentes  del  compuesto  (RA/RB)k,  y  puede  decirse 




geométricas  (modelos de esferas rígidas) exigen que  la relación entre  tamaños 
atómicos  se  aproxime  al  valor  ideal  (RA/RB  =  1.225).35  De  los  diferentes 
compuestos  con  estructura de Laves que hasta  ahora han  sido  estudiados,  el 
factor de forma varía entre 1.05 y 1.70, no pudiendo establecerse una correlación 
entre los valores comprendidos en este rango y el tipo de estructura. 
  El  factor  de  tamaño  está  relacionado  directamente  con  la  entalpía  de 
formación de  las fases de Laves. Ha sido ya probado que  la menor energía de 
formación  se da en aquellos compuestos con un  factor de  tamaño próximo al 
ideal36;  si  este  factor  difiere  de  ese  valor,  entonces,  con  el  fin  de  reducir  la 







obtener  una  relación  entre  radios  próxima  a  la  ideal  es  determinante  en  la 
formación de las fases de Laves. La contracción debida a la interacción atractiva 
entre  los  átomos  de  tipo  A  y  B  es  proporcional  a  la  raíz  cuadrada  de  la 
diferencia de sus respectivas electronegatividades.37,38,39 El efecto de  la aleación 
sobre  los  potenciales  interatómicos  conlleva  una  renormalización  en  radios 







de  un  determinado  compuesto  intermetálico  viene  también  definida  por  el 
valor medio de sus electrones de valencia  (factor de concentración electrónica 
de valencia ‐e/a‐), que obedece a la expresión: 





iifasesLaves ataeae .)(%)/()/(  
 
Donde  (e/a)i  y  (%  at.)i  son,  respectivamente,  el  número  de  electrones  del 
i‐ésimo elemento de la aleación que no forman parte de su capa de gas inerte y 
su composición porcentual. 








Laves. Para  valores de  e/a  ≤  5.76,  o  bien    7.65  ≤  e/a  ≤  8,  la  estructura C15  es 
estable; cuando e/a está comprendida en un rango entre 5.88 y 7.53, es la C14 la 
fase estable, y para valores comprendidos entre 7.53 y 7.65  la  fase  intermedia 





Un método  utilizado  en  la  predicción  de  las  fases  de  Laves  es mediante  los 
denominados mapas  de  estructura.  Los mapas  de  estructura  son  un  tipo  de 
representaciones  gráficas,  donde  se  establecen  relaciones  entre  el  tipo  de 
estructura o fase, los factores que controlan la estabilidad de la misma (número 









diferentes elementos de  transición. El orden de  los elementos de esta  tabla  se 
establece con el  fin conseguir una separación estructural de  los compuestos  lo 
más homogénea posible. Según esta última  tabla,  las  tres  fases de Laves C14, 























concentración  electrónica  de  valencia.  Los  círculos  representan  la  fase C14  y  los 






Hace  aproximadamente  una  década,  apoyándose  en  consideraciones 
puramente geométricas, P. M. Hazzledine desarrolló un modelo que explicaba 
cómo  partiendo  de  una  fase  de  Laves  se  podía  generar  la  estructura 
correspondiente  a  otra  de  las  fases21.  El  mecanismo  mediante  el  cual  una 
estructura hexagonal C14 puede  transformarse  en una  cúbica C15  se basa  en 
complejos desplazamientos  sincrónicos de  cizallam  entre determinados planos 






de  cambiar  la  secuencia  de  apilamiento  de  las  ya  mencionadas  tetracapas 











atómicos  por mecanismo  de  cizalla  en  aquellos  planos  de  la  estructura  que 
presentan un alto grado de empaquetamiento atómico ({1 1 1} en estructuras fcc 
y  (0  0  0  1)  en  hcp),  concretamente,  en  dos  de  los  planos  pertenecientes  a  la 
tricapa tipo sandwich t o t’. Efectivamente, si se considera una subcapa de tipo s 
con  configuración  de  tipo A  fija  en  una  determinada  posición  (Figura  1.3  y 
Figura 1.4),  sobre esta  red podrá ubicarse una  tricapa de  tipo  t  con  secuencia 
αcβ,  como  se  indica  en  la Figura  1.7. Una  transformación de  la  tricapa  t  a  la 
tricapa t’ (αbγ) implicaría un doble desplazamiento: por un lado los átomos de 
la capa central del sándwich, c, deberían trasladarse según las direcciones –b1, o 
‐b2 o –b3 para ocupar  los huecos disponibles en  la capa α, y, por otro  lado,  los 
átomos de la capa β tendrían que desplazarse según las direcciones b1 o b2 o b3. 
Para que  este doble desplazamiento  sea posible,  los dos movimientos han de 
producirse  de  forma  sincrónica,  y  esta  es  la  razón  por  la  que  el  proceso  de 
transformación es denominado “synchroshear”. 
La Figura 1.7, tomada de la referencia [44], muestra de modo muy gráfico 
todo  este  proceso:  tras  los  desplazamientos  atómicos  de  las  capas  c  y  β,  la 



















Figura  1.7: Desplazamiento  de  los  átomos  de  la  capa  c  según  la  dirección  –b3  (flecha  roja) 
ocupando posiciones permitidas en la capa α; y desplazamiento de los átomos de la 
capa β según  la   dirección b2 según  los huecos posibles en esa capa  (flecha azul). 
Los vectores b1, b2 y b3  son  los vectores de Burgers de dislocaciones parciales de 




A  veces,  este  mecanismo  es  descrito  mediante  una  notación  algo 
diferente pero muy clarificadora: la denominada notación de Ramsdell45. Según 
esta  notación,  cuando  una  tetracapa  está  apilada  con  otra,  las  letras  que  las 
representan se  reemplazan por el  tipo de empaquetamiento  local: c cuando el 
empaquetamiento se da entre tetracapas del mismo tipo (X, Y, Z, o bien, X’, Y’, 
Z’); h cuando el empaquetamiento se da entre capas de diferente tipo (X e Y’, Y 





              C36:   …X Y Z’Y’… c h c h   (dirección [0 0 0 1])   
 
La Tabla 1.1 elaborada por Kumar y colab.22 esquematiza un proceso de 
transformación desde  la  fase  hexagonal C14  a  la  cúbica C15, pasando por  la 
hexagonal de doble parámetro C36. En las casillas con letra negrita, y de abajo 
hacia arriba,  se han  indicado  las  secuencias de apilamiento en  las direcciones 
[0  0  0  1]  para  las  fases  C14  y  C36,  y  [1  1  1]  para  la  cúbica,  según  las  dos 
notaciones  empleadas.  Cada  flecha  discontinua  de  color  rojo  representa  un 




C14      C36          C15 
Y’    Z’    Y’    X’    Z’    Z   
  h    h    h    h    h    c 
X    Y    X    Z    Y    Y   
  h    h    c    c    c    c 
Y’    Z’    Z    Y    X    X   
  h    c    h    h    c    c 
X    X’    X’    Z’    Z    Z   
  h    c    c    h    c    c 
Y’    Y’    Y’    Y    Y    Y   
  h    h    h    c    c    c 




Para  que  estos  desplazamientos  de  cizalla  puedan  producirse  es 
necesario que en el proceso se propaguen dos dislocaciones parciales en planos 





otra,  con vector de Burgers b2,  en  el otro plano,  ambas muy  juntas, da  como 
resultado  otra  dislocación  del mismo  tipo  con  vector  de  Burgers  ‐b3. A  esta 





B o C) se  indican mediante sendos bloques por encima y debajo de  la  tricapa 
tipo sándwich. La Figura 1.8.b muestra el estado  final de  la  tetracapa después 
de finalizado el proceso de cizalla. En esta última figura puede observarse que 
los  átomos del  elemento de menor  tamaño  (marca X)  finalmente ocupan una 
nueva  posición  (X’)  y  para  que  eso  sea  posible,  simultáneamente,  la  capa 

































Los  defectos  cristalinos  que  aparecen  en  las  fases  de  Laves  juegan  un 
importantísimo papel a la hora de entender sus principales propiedades físicas. 
Según criterio de dimensionalidad, estos defectos pueden clasificarse en los tres 
grupos  siguientes:  de  punto  (intersticios,  vacantes  y  antisitios),  de  línea 
(dislocaciones) y de superficie (faltas de apilamiento y fronteras de grano). 
  La  variación  en  la  estequiometría  que  presentan  gran  número  de 
compuestos de AB2 con fases de Laves puede ser explicada por la aparición de 
defectos  de  punto  en  su  red  cristalina.  Debido  a  que  las  fases  de  Laves 
pertenecen al grupo de Frank‐Kasper y en estas fases no existen intersticios con 
tamaño suficiente como para albergar átomos de  los elementos constituyentes, 
de  los  defectos  asociados  a  las  fases  de  Laves  mencionados  en  el  párrafo 










diferencia  de  tamaño  entre  los  dos  átomos  constituyentes  dificultaría  la 
generación  de  este  defecto).  A  pesar  de  todo,  existen  discrepancias  en  la 
literatura sobre si son vacantes, antisitios o ambos a la vez, los causantes de esta 
variación en la relación de composiciones.50  
Los  procesos  de  deformación  en  compuestos  que  poseen  estructuras 
cristalográficas  simples  con  empaquetamiento  compacto  (fcc  o  hcp)  han  sido 
tratados  ampliamente  en  la  literatura,  quedando  establecido  que  las 
dislocaciones parciales de  tipo Shockley  juegan un papel  importante en ellos.51 




Sin  embargo,  en  estructuras  compactas más  complejas,  como  son  las  fases de 
Laves, se requiere la presencia de otro tipo de dislocaciones (synchrosockley) a la 
hora de  explicar  los  también  complejos mecanismos de  cizalla  (shynchroshear) 





planos  densamente  ocupados  (planos  de  deslizamiento)  permite  el 
desplazamiento de otros planos adyacentes a ellos. La nueva ubicación para los 
átomos desplazados puede generar irregularidades en la secuencia de las capas 
atómicas  según  determinadas  direcciones  cristalográficas,  generando  las 
denominadas  faltas  o  defectos  de  apilamiento  (SF)q.  Este  tipo  de  defecto  se 




posee,  las  faltas  de  apilamiento  aparecen  según  cuatro  direcciones 
correspondientes  a  la  familia  de  planos  {1  1  1}:  [1  1  1],  [1  1  ‐1], 
[‐1 1 1], [‐1 1 ‐1]. Cuando los defectos de apilamiento en una estructura poseen 




(tetracapas) XYZXYZ …, se produce una  falta de apilamiento  intrínsecar en  la 
capa Z de  forma  regular  en  la  estructura,  la nueva  secuencia  será: XYXY …, 
asociada a la fase hexagonal C14. 
  Otro  tipo  de  defecto  de  superficie  propio  de  la  fase  cúbica  C15  es  el 
micromaclados.  El  micromaclado,  bajo  un  punto  de  vista  cristalográfico  es 
indistinguible de un defecto de apilamiento, y se presenta en el cristal como una 
interfase de baja energía  (macla).55,t El  tipo de micromacla en  la  fase de Laves 
C15 es Σ 3{1 1 1}1/{1 1 1}2u, con ejes de zona para cada grano Σ 3(<1 1 0>/ 70.53)v 
ya  que  es  el  que  presenta  una  coherencia  total  y,  por  lo  tanto,  una  energía 
mínima,  hecho  que  no  sucede  con  las  otras  posibles  intercaras  de  esta 
estructura:  {1  1  2}1/{1  1  2}2,  {0  0  1}1/{2  2  1}2  y  {1  1  1}1/{1  1  5}2.56  En  las    fases 



























grupo,  incorpora  un  elemento  refractario,  el Zr  (Tfusión  ≈  1946 K).  Por  ello,  el 
ZrCr2  se  presenta  como  un  material  a  tener  en  cuenta  en  aplicaciones 
estructurales a alta  temperatura.57,58 Por otro  lado, así como  la mayoría de  los 
compuestos  intermetálicos,  exhibe  fragilidad  a  temperatura  ambiente,  lo  que 
restringe de forma notable sus aplicaciones.59, 60 
  El ZrCr2 manifiesta  interesantes propiedades  físicas que hacen de el un 
serio  candidato  para  ser  utilizado  en  aplicaciones  de  tipo  funcional, 






con  la  energía  como  acumuladores de H2. Dentro de  este  campo,  es  también 
destacable,  la  posible  utilización  del  ZrCr2  como  aditivo  en  conglomerados 
basados en Mg, ya que en este elemento, mejora notablemente las propiedades 
cinéticas en los procesos de absorción y desorción del H.67 
El  compuesto  ZrCr2,  al  igual  que  los  otros  dicromuros,  exhibe 
polimorfismo según las tres variedades de Laves: C14 (γZrCr2), C36 (βZrCr2) y 
C15  (αZrCr2).  Estas  tres  fases  aparecen  como  consecuencia  de  las  reacciones 
congruentes: L ↔ γZrCr2; γZrCr2 ↔ βZrCr2 y βZrCr2 ↔ αZrCr2, para valores de 
composición entorno al estequiométrico.68 Las fases hexagonales C14 y C36 son 
estables a alta y media  temperatura,  respectivamente, y  la  cúbica C15 a bajas 
temperaturas.69,70,71 Las características estructurales de estas tres fases son las ya 
                                                 










Laves  ha  ido  aumentando  continuamente,  y  prueba  de  ello  es  el  notable 
incremento de compuestos con aplicaciones en el campo funcional y estructural, 
a día de hoy quedan  sin  resolver muchas  incógnitas  sobre  estos  compuestos, 
principalmente,  las  que  surgen  tras  el  estudio  de  sus  propiedades  físicas  y 
microestructura  (polimorfismo).  Con  este  trabajo  doctoral  pensamos  que  un 
conocimiento microestructural más amplio sobre un compuesto que represente 







Como  se  explicará  en  detalle  en  el  Capítulo  3  de  esta  Tesis  doctoral,  desde 
mediados  del  siglo  pasado  hasta,  prácticamente,  principios  de  éste,  han  ido 
apareciendo  una  serie  de  discrepancias  y  controversias  en  las  diferentes 




horno  de  arco  presentan  polimorfismo  a  temperatura  ambiente.  El 
polimorfismo  supone  una  dificultad  a  la  hora  de  estudiar  las  propiedades 
físicas y microestructurales en este tipo de materiales. En  la literatura, en gran 
número  de  trabajos  sobre  este  compuesto,  generalmente  se  hace  referencia  a 
muestras  en  las  que  coexisten  las  tres  fases  de  Laves,  y  sólo  en  contadas 
ocasiones se hace referencia a muestras que poseen una única  fase de Laves o 
con una proporción de fases bien definida. 
  Por  todo ello,  los dos primeros objetivos de este  trabajo  serán:  intentar 









A  lo  largo del Capítulo 4 se verá que  los procesos de  transformación entre  las 
fases  de  Laves  en  compuestos  que  presentan  polimorfismo  se  rigen  por 
mecanismos que a día de hoy no son del todo comprendidos. Por un lado hay 
autores  que  se  apoyan  en  modelos  geométricos  que  explicarían  estas 
transformaciones21,22 y, por otro, hay autores que argumentan motivos de índole 
difusiva o energética en los citados procesos de transformación.75,76 Con todo, a 
día  de  hoy  no  existe  una  explicación  satisfactoria  en  cuanto  a  la  cinética  de 
dichas  transformaciones  y  por  lo  tanto  a  la  presencia  del  polimorfismo.  La 
microestructura  y  defectos  asociados  a  las  fases  de  Laves  como  son  las 





  Una  de  las  técnicas  más  potentes  de  caracterización  para  el  análisis 
microestructural  utilizada  en  este  trabajo  doctoral  ha  sido  la  microscopía 
electrónica  de  transmisión.x  Esta  técnica  permite  observar  y  distinguir  las 
diferentes  fases  de  Laves  así  como  sus  defectos  asociados;  sin  embargo,  la 
fragilidad del ZrCr2 dificulta enormemente la preparación de probetas para este 
tipo de análisis, lo que supone un serio problema (gran número de probetas no 
llegan  a  ser  caracterizadas  porque  se  destruyen  durante  el  proceso  de 
preparación).  Y  es  por  ello,  por  lo  que  en  este  trabajo  doctoral  ha  sido 







básico,  se  haya  intentado  relacionar  los  efectos  estructurales  debidos  al 
polimorfismo  que  presenta  este  compuesto,  con  las  propiedades  de 
acumulación  y  estabilidad  termodinámica  de  sus  hidruros.  Por  ello,  se  ha 
considerado  como  quinto  y  último  objetivo  de  esta  Tesis,  llevar  a  cabo  un 
estudio  sobre  la  capacidad de acumulación de H2 y  sobre  el  comportamiento 
termodinámico de  los hidruros ZrCr2Hx  en muestras  con  fases de Laves bien 











Además  de  este  capítulo  introductorio,  en  este  trabajo  se  han  desarrollado 






Aquí  se  expondrán  tanto  las  técnicas  como  los  métodos  de  preparación  y 
caracterización utilizados en este  trabajo doctoral. Así mismo, se considerarán 
las  dificultades  surgidas  al  aplicar  dichos métodos  y  técnicas,  así  como  las 
mejoras adoptadas  para superarlas. 
Por su carácter horizontal, ya que afecta a  los restantes, este capítulo es 





En  él  se  analizarán  las  microestructuras  de  las  aleaciones  que,  clasificadas 
atendiendo  a  su  composición  nominal,  representen  las  diferentes  zonas  del 
diagrama  de  fases.  En  este  capítulo  se  intentará  esclarecer  algunas  de  las 
controversias que, a día de hoy sigue suscitando este diagrama binario, como es 
el caso de la composición de las mezclas eutécticas, los rangos de existencia del 
compuesto  intermetálico  ZrCr2,  las microestructuras  formadas  dentro  de  ese 
rango, defectos, etc. 
  El citado estudio tiene un carácter general, por lo que, concretamente, la 






Es  el  capítulo  más  extenso  e  importante  de  esta  Tesis  Doctoral.  En  él,  se 
abordará y analizará  la problemática  en  lo  relativo a  la  síntesis, estabilidad y 
polimorfismo  en  el  compuesto  ZrCr2.  Por  su  dimensión  se  estructurará  en 
varios y amplios apartados, de  los que caben destacar: uno referido al estudio 
microestructural  del  compuesto  (tamaño  de  grano  y microtensión) mediante 
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técnicas basadas en el análisis del perfil de difracción, como son los métodos de 
Williamson‐Hall  y Warren‐Averbach;  y  otro,  sobre  análisis  estructural de  las 
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Con  este  capítulo  se  pretende  describir,  a  modo  general,  los  métodos  de 
preparación y caracterización utilizados sobre  las distintas muestras objeto de 
estudio en esta Tesis. El capítulo se dividirá en dos secciones  independientes, 
una de ellas dedicada a  la preparación de muestras  (Sección 2.2),  la otra, a  las 
técnicas de análisis y  caracterización de  la mismas  (Sección 2.3). A  su vez,  la 
Sección  2.2  se  ha  dividido  en  dos  partes:  una  que  trata  sobre  la  aleación  de 
muestras de Zr‐Cr y tratamientos posteriores, como son el recocido y molienda 






  Los  procesos  de  preparación  de  muestras,  como  las  técnicas  de 
caracterización expuestos están ampliamente difundidos y desarrollados en  la 




















comercial utilizado en  la producción de acero,  fue desarrollado por el  francés 
Paul Héroult (1863‐1914) para una planta industrial en Estados Unidos en 1907. 
  El  funcionamiento de  este  horno  se  basa  en  la  fusión de uno  o  varios  
metales mediante el calor generado por una descarga eléctrica controlada sobre 
ellos.  Si  bien  todos  los  hornos  de  arco  poseen  el  mismo  principio  de 
funcionamiento,  según  su utilización  existen diversos modelos  con diferentes 
disposiciones  constructivas.  A  modo  de  ejemplo,  basta  con  indicar  que  la 




ocupa  (síntesis  de  aleaciones  Zr‐Cr),  el  horno  de  arco  ofrece  innumerables 
ventajas, entre las que caben destacar: sencillez (pocos elementos constitutivos, 
ausencia  de  electrónica,  fácil  manipulación,  etc.);  coste  (muy  barato  si  es 
comparado  con  otro  tipo  de  hornos,  como,  por  ejemplo,  los  de  inducción); 
rapidez  de  funcionamiento  (las muestras  se  alean  en  pocos minutos).  Por  el 
contrario,  este  tipo  de  hornos  presenta  ciertos  inconvenientes  como  son: 
limitación  de  capacidad  (las  masas  a  fundir  son  del  orden  de  gramos);  la 
naturaleza de los metales a alear (los metales han de poseer similares puntos de 
fusión);  dificultad  en  el  control  del  proceso  de  aleación  (el  cebado  y 
establecimiento  del  arco  sobre  la  muestra  se  produce  de  una  manera  muy 
violenta,  la  temperatura  en  el  material  fundido  es  muy  difícil  de  medir  y 
controlar  con precisión,  etc.);  la  falta de  homogeneidad  que  se  genera  en  las 
muestras  debido  a  los  inevitables  gradientes  de  temperatura  a  que  están 
sometidas (en muchos casos, ni siquiera la inversión sistemática de posición de 
la muestra durante este proceso, soluciona el problema). 




  La  Figura  2.1  representa  de  forma  esquemática  el  sistema  de  aleación 
mediante  horno  de  arco  utilizado  en  la  preparación  de  las muestras  de  esta 
Tesis  (el  horno  ha  sido  construido  en  los  Servicios Generales de Apoyo  a  la 
Investigación  Experimental  (SEGAINVEX)  de  la  Universidad  Autónoma  de 




























representa  el  cátodo  en  el  sistema  y  consiste  en  una  barrita  (cilindro)  de 
volframio (W) de 30 mm  de longitud (1.1 cm de longitud efectiva) y 2.4 mm de 




para  su  refrigeración.  El  crisol,  que  actúa  como  ánodo,  tiene  una  capacidad 
aproximada  de  2  cm3  y  alberga,  en  uno  de  sus  lados,  una  barra  de W  para 
facilitar  el  cebado  del  arco.  Las  dos  tapas  del  horno  disponen  de  juntas  de 
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estanqueidad de goma que aseguran  su  sellado. El  sistema de  sujeción de  las 



























gas  de  la  cámarab;  un medidor  de  baja  presiónc;  una  “trampa”  de  nitrógeno 
líquido, cuya misión es evitar la contaminación del vapor del aceite procedente 
de  la  bomba  en  el  interior  de  la  cámara;  dos  tomas  independientes  de 
suministro de gas Ar o H2; un manómetro para medir la presión de esos gases 
en la cámara; por último, un conjunto de válvulas y conductos que conforman 
el  sistema  dotándole  de  flexibilidad  a  la  hora  de  su modificación.  Con  este 
conjunto se pueden alcanzar vacíos del orden de ~2∙10‐1 Pa, y también permite 
crear atmósferas mixtas (Ar+H2) del orden de ~105 Pa. 






     a) y b): Tapas. 
     c): Vástagos de sujeción. 
     d): Portaelectrodo. 
     e): Electrodo de W. 
      f): Crisol de Cu. 
     g): Cebador de W. 
     h): Pared de vidrio. 
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a) Bomba.   e)   Fuente de corriente. 
b) “Trampa” de nitrógeno.  f)    Manómetro. 
c) Medidor de baja presión. g)   Sonda Pirani. 
d) Horno.    h)   Circuito de refrigeración. 
  El sistema de control del arco eléctrico está  formado por una  fuente de 
corriente continua regulabled con capacidad de suministro de hasta 160 A, y un 
pirómetro ópticoe destinado a medir la temperatura de la muestra. El control de 
la  corriente  del  arco  se  realiza  de  forma  manual  (sin  elementos  de 
realimentación)  actuando  sobre  el  regulador de  intensidad de  la  fuente hasta 
alcanzar la temperatura de aleación deseada. 






























Los materiales  que  se  han  utilizado  en  las  aleaciones  de  esta  Tesis  doctoral 
fueron elegidos en base a un equilibrio entre precio y calidad. En la Tabla 2.1 se 
resumen sus características más destacables.  




material Pureza (% en peso) observaciones 
Circonio (Zr) 99.5 ALFA-AESAR Cilindros (L=3.175 mm; Φ=3.175mm) 
Cromo (Cr) 99.2 ALFA-AESAR Piezas (L entre 2 y 8 mm) 
Mischmetal (Mm) 
(Mm-Ni5) 




Contiene además: Nd, Pr. 
(~65% at. Ce y ~35% at. La) 
Argón (Ar) 99.999 % at. PRAXAIR 




Antes  de  proceder  a  su  aleación  en  el  horno  de  arco,  los  elementos  se 
pesaron en una balanza de precisión (resolución 10‐5 g)f. La masa resultante de 
las distintas  aleaciones  realizadas  estuvo  en  torno  a  5  g. En  la medida de  lo 
posible,  con  el  objetivo de  evitar  evaporaciones  indeseadas,  los materiales  se 












a  la  extracción del aire de  la  cámara mediante  el accionamiento de  la bomba 








realizará  la  primera  aleación  sobre  el  material  (previamente  habrán  sido 
puestos  en  funcionamiento  los  circuitos  de  refrigeración  del  electrodo  y  del 







después, se eleva  la corriente de  la  fuente hasta un valor que asegure  la  total 
fusión de los materiales de partida (en el caso de aleaciones de ZrCr2, entre 60 y 
80  A);  durante  un  minuto,  se  distribuye  el  arco  por  todo  el  fundido  con 









estándar),  las muestras  toman  el  aspecto  de  botón  indicado  en  la  Figura  2.4, 
presentando una textura lisa y brillante en la parte superior (sin contacto con el 
















  El  control de  la  temperatura de  la aleación  se  llevó a  cabo mediante  la 
variación manual de la corriente de la fuente, según los valores de la expresión: 
 
1449)(45.6)( 0 +−⋅= IIKT      (2.1) 
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Los  parámetros  de  esta  ecuación  se  obtuvieron  tras  haber  tomado  un 
número  significativo de medidas de  temperatura y  corriente. Las medidas  se 
realizaron sobre muestras con una composición nominal de 33.3% at. Zr y 66.6% 
at. Cr, y bajo atmósfera de Ar. La Figura 2.5 muestra  la representación gráfica 























tarea  sencilla.  Al  situar  el  arco  eléctrico  sobre  la  muestra,  la  medida  del 
pirómetro  se  encuentra  afectada  por  la  luz  que  emana  dicho  arco. Además, 
según transcurre el tiempo, el Cr evaporado durante el proceso de aleación se 
va depositando progresivamente  sobre  las paredes de  la  cámara de vidrio,  lo 




que  afecta  de  forma  directa  a  la medida. Con  el  fin  de minimizar  estos  dos 
inconvenientes, se cuidó de que el mayor número de medidas se realizaran, en 
lo posible,  sobre una zona de  la muestra no  sometida directamente al haz de 
electrones  del  arco  eléctrico;  y  también,  que  dichas medidas  fuesen  tomadas 
cuando todavía las paredes del horno se encontraban relativamente limpias de 
Cr. Aún con estas precauciones, hay que indicar que, considerando el punto de 
fusión  del  compuesto  ZrCr2  del  diagrama  de  fases  Zr‐Cr,  los  valores  de 
temperatura a 65 A de la Figura 2.5 resultan algo menores que los reales. 
Por  último,  es  conveniente  citar  tres  hechos  que  se  producen 
invariablemente  al  alear muestras de ZrCr2. El primero  es que,  a partir de  la 
segunda  aleación  y  siempre  que  se  establece  el  arco  sobre  la  muestra,  se 
produce  desprendimiento  de  material  fuera  del  crisol;  el  segundo  es  que, 















tratamiento  térmico  que  consiste  en  la  estabilización  térmica  del  material 





de  estudio  en  esta  Tesis  tuvieron  tres  finalidades  diferentes:  por  un  lado, 
eliminar  microsegregaciones  (mediante  difusión  en  estado  sólido),  defectos 
estructurales, heterogeneidades composicionales, etc., en las muestras obtenidas 
directamente del horno de  arco;  también,  estabilizar  la  fase de Laves de baja 
temperatura C15 a partir de las fases C14 y C36 que habían quedado retenidas a 






El  sistema utilizado para  los  tratamientos de  recocido está  compuesto de  tres 
partes  o  subsistemas  independientes:  uno,  de  control  térmico  (horno  de  alta 
temperatura  equipado  con un  regulador digital),  otro de  alto  vacío  (bombas, 
válvulas   y conducciones), y, por último, un subsistema de medida  (sensores, 





























en  posición  horizontal  y  alcanza  una  temperatura  máxima  del  orden  de  
1700 K.k La medida y control de temperatura en su interior se realiza por medio 
de una sonda termopar y un regulador digitall. 
                                                 
k CARBOLITE. STF 15/75/450. 
l EUROTHERM 2416. 
a) Horno de alta temperatura.  e)   Entrada de Ar. 
b) Regulador digital.   f)    Elementos de medida y registro. 
c) Bomba turbomolecular.   g)   Tubos de vacío. 











El  sistema  de  vacío  esta  formado  por  dos  bombas  extractoras,  una  de 





PENNING,  y  un  medidor  BALZERS  TPG  300.  Las  señales  de  presión  son 
captadas  y  procesadas mediante  un  sistema  de  adquisición  de  datos  (SAD) 
formado  por  una  interface  NATIONAL  INSTRUMENTS,  y  un  ordenador 









La  etapa  de  acondicionamiento  y  limpieza  del  sistema  consiste, 







Completada  la  etapa  de  limpieza  del  sistema  se  pasa  a  realizar  el 
recocido propiamente dicho. En primer  lugar, se establecen  los parámetros de 
operación  del  horno,  como  son:  el  ritmo  de  calentamiento  (generalmente,  
20  K/min),  la  temperatura  del  tratamiento  (según  los  casos  entre  773  K  y  
1573  K),  tiempo  de  recocido  (con  valores  comprendidos  entre  1  hora  y  1 
semana), y el ritmo de enfriamiento (la mayoría de las veces ‐20 K/min, o bien, 
















































de  la  temperatura  y  presión  en  la  ampolla  de  cuarzo  donde  se  ubican  las 





La molienda mecánica  es  un  procedimiento  de  preparación  y  de  síntesis  de 
materiales. Los comienzos de esta técnica se remontan a finales de la década de 
los  noventa  y  fue  desarrolla  por  John  Benjamín  y  sus  colaboradores  en  la  
Internacional Nickel Company. A modo de resumen puede decirse que consiste en 
someter  a  un  determinado  material  al  impacto  de  un  conjunto  de  bolas  o 
martillos,  cuya  energía  cinética  (debida al movimiento giratorio de  la  cámara 
donde  se  encuentran)  se  transforma  sobre  el  material  en  energía  mecánica 
(impacto  entre  las  bolas  y  la  muestra).4  Los  objetivos  de  esta  técnica  de 
preparación  son  múltiples:  fractura  y  pulverización  de  materiales  para  el 
análisis,  obtención  de  fases  amorfas5,  aleación  de  metales  no  miscibleso,  
formación  de  compuestos  intermetálicos6,  formación  de  conglomerados 
(composites), generación de defectos estructurales en cristales, obtención de fases 
                                                 
o Muchas veces, el proceso de molienda mecánica conlleva el de aleación mecánica y es por lo 
que  muchos  autores  describen  los  procesos  de  forma  conjunta  MM/MA  (Mechanical 
Milling/Mechanical Alloying). 
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metaestables,  etc.  El  dispositivo  utilizado  en  la molienda  es  el  denominado 
molino de bolas. 
El molino utilizado en  los  trabajos que  se presentan  en esta Tesis es el  
SPEX CertiPrep 8000. Es una máquina compacta de laboratorio que trabaja en el 
interior  de  una  cámara  de  guantes  bajo  atmósfera  de Ar,  y  que  es  capaz  de 

























  Las  condiciones  de molienda  en  las  que  se  prepararon  los materiales 




                                                 
p También denominados shaker mills. 
a) motor  b) sistema de oscilación  















La  molienda  de  las  muestras  se  realizó  manualmente  con  la  ayuda  de  un 

















Este  primer  paso  en  la  preparación  de muestras  a  hidrogenar  es muy 
importante. En  las  reacciones  sólido‐gas, disponer de un material homogéneo 





El material  se  introducirá  en  el  reactor  por medio  de  un  portamuestras  de 
cuarzo de 8 cm de largo y 0.6 cm de diámetro interior (Figura 2.10). Con el fin 
de  evitar  pérdidas,  se  situará  lo más  alejado  posible  del  extremo  abierto  del 
                                                 
q  Aunque  el  ZrCr2,  como  otros  muchos  compuestos  intermetálicos,  es  muy  resistente  a  la 
























El  sistema  de  reacción  sólido‐gas  utilizado  en  esta  Tesis  doctoral  para  la 
preparación  de  hidruros  ZrCr2Hx  está  formado,  principalmente,  por  tres 







más  utilizados  cuando  lo  que  se  desea  es  determinar  de  forma  precisa  la 








                                                 
r Durante  la  introducción  y  extracción  de H2  en  el  sistema  pueden  producirse  pérdidas  de 






























de  vacíos,  presiónt  y  temperaturau,  para  controlar  la  reacción  sólido‐gas.  El 
portamuestras, que contiene el material a estudio, se ubica en una ampolla de 

















El  sistema  de  introducción  y  extracción  de  gases  incorpora  los  siguientes 
elementos: dos botellas de gas (Ar y H2) a alta presión (ver características en la 
Tabla 2.1); un conjunto de conducciones de acero controladas mediante válvulas 





Este  sistema  incorpora  los  siguientes  elementos:  sondas  transductoras  de 













   El  aparato  o  sistema  experimental  más  utilizado  en  la  aproximación 
volumétrica es el citado sistema Sieverts8,9, y, como ha sido comentado, ha sido 
el utilizado en  la  formación y estudio  termodinámico de  los hidruros ZrCr2Hx  
en esta Tesis. 
   
Determinación  experimental  de  la  concentración  (x)  mediante  el  reactor 
Sieverts  
 
La  determinación  de  la  concentración  de  hidrógeno  mediante  el  método 
Sieverts  en  un  metal,  según  unas  determinadas  condiciones  de  presión  y 
temperatura,   se basa en  la aplicación directa de  la  ley de  los gases perfectos, 
una  vez  conocida  la  variación  de  presión  del H2  en  un  volumen  constante, 
previamente  calibrado  (en  nuestro  caso  (V1+V2+V3)  o  V3),  donde  se  ubica  el 
metal. 
                                                 
v M + ½ x H2 ↔ MHx 
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  Previo  a  la  formación  del  hidruro,  y  con  el  fin  de  eliminar  la  capa 
pasivada en  la muestra pulverizada de ZrCr2 se procede a su activación. Para 
este  compuesto,  la  activación  consiste  en  someter  a  la muestra  a  tres  ciclos 
consecutivos  de  absorción‐desorción  de  hidrógeno.  La  absorción  de  H2  se 
realiza en V1+V2+V3, a 623 K y una presión inicial que puede oscilar entre 105 y 
5∙106  Pa,  dependiendo  del  experimento.  La  desorción  comienza  tras  haberse 
logrado el equilibrio en la reacción y se completa al extraer totalmente el gas de 
la muestra (x≈0). 













El  comportamiento  termodinámico  de  un  hidruro  en  equilibrio  viene 
determinado  por  sus  curvas  características  de  Presión‐Composición‐
Temperatura.10 Las curvas PCT son representaciones gráficas donde se establece 
una  relación entre dos de  los parámetros  (presión y concentración en nuestro 
caso) manteniendo el otro parámetro constante  (Anexo 2). Para  la elaboración 
de estas curvas  se  siguen  los pasos procedimentales expuestos anteriormente, 





















peso  molecular  del  metal  hidrogenado,  P0  y  Pf    son,  respectivamente,  las 
presiones inicial y final del H2 en la reacción sólido‐gas (la presión final es la de 
equilibrio), V es el volumen donde se produce la reacción, y T es la temperatura 
a  la  que  se  encuentra  el  sistema.  La  propagación  de  error  debido  a  las 
incertidumbres en volumen, temperatura y presión permiten calcular el error en 
el valor de concentración de hidrógeno en el metal. 





la  limitación  electrónica,  es  decir,  por  su  resolución.w  Al  haber  utilizado 
elementos  transductores  y medidores  de  diferentes  casas  comerciales  y  con 
diferentes rangos de medida, no resultaría preciso dar un valor único de error 
para todas las medidas de presión realizadas, sin embargo, a nivel general y con 
fines  de  clarificación,  podemos  establecer  como  error  relativo  debido  a  las 
medidas de presión un valor entorno al 1%.x 
   La temperatura del H2 que participa en la reacción sólido‐gas puede estar 
afectada  por  dos  factores:  la  variación  de  la  temperatura  ambiente  donde  se 
encuentra el  reactor y por  la  temperatura a  la que está sometida  la muestra a 
hidrogenar.  La  máxima  variación  de  temperatura  ambiente  en  la  sala  del 
reactor  se  estimó  en  3  ºC, valor que  se  traduce  en un  error de  concentración 
debido a esta fuente en torno al 1%. Respecto al segundo factor, el hecho de que 
la muestra a hidrogenar esté sometida a una temperatura muy diferente a la del 
H2 que participa en  la  reacción, es causa de error en el sistema. Con el  fin de 
minimizar este error, se aplicó sobre  los valores de presión de  la Ecuación 2.2 
un factor de correccióny. 
  La última  fuente de error en el valor de  la concentración es  la debida a 
imprecisiones  en  el  cálculo  de  los  volúmenes  donde  se  produce  la  reacción 










Figura  2.11)  se utilizó una  técnica  basada  en  la medida de  caudal  y presión. 
También, y  con  fines de asegurar  la  fiabilidad de  las medidas,  se volvieron a 
recalcular nuevamente los citados volúmenes mediante el método de expansión 
de un gas a presión conocida y desde un volumen previamente calibrado. Con 
las  estimaciones  de  error  de  volúmenes,  obtenidas  tras  aplicar  las  técnicas 









La  técnica de microscopía óptica metalográfica  (OM)z se  remonta a principios 
de los años 30 del pasado siglo, con Walter Rosenhain (Reino Unido) como uno 
de  sus mas  importantes  creadores. Rosenhain diseñó y  construyó un  sencillo 
microscopio metalográfico, a  la vez que dio un  fuerte empuje al desarrollo de 
las técnicas de preparación para la observación de los materiales.11,12 












1)  Preparación  de  la  probeta  normalizada.‐  La muestra  es  embutida  en  una 























(ver  la  Figura  2.12.a).  También  se  utilizó  un  microscopio  OLYMPUS  BH‐2 
equipado con un  juego de cinco  lentes con magnificafición comprendida entre 





















como  las  grietas  y  poros),  la  observación  de  microestructuras  como  son 




























El primer  trabajo  conocido  en  el  que  se describe  el  concepto de Microscopía 
Electrónica  de  Barrido  (SEM)bb  es  atribuido  a M. Knoll14,  en  1935,  cuando  se 
encontraba  trabajando  en Alemania  junto a un grupo de  investigadores  en  el 
campo  de  la  óptica  electrónica.  Fruto  de  esos  trabajos,  en  1942  Zworykin  y 
colab.15  desarrollaron  en  los  Laboratorios  RCA  (EEUU)  el  primer  SEM  para 
examinar la superficie de una muestra sólida. Desde entonces y hasta nuestros 
días,  esta  técnica  de  microscopía  se  ha  ido  perfeccionando  y  adaptando  a 
nuevos  campos  de  investigación.  A  continuación,  a  modo  de  resumen  se 
exponen sus fundamentos. 
  Cuando un haz de  electrones  incide  sobre un determinado material,  la 
mayor parte de  estos  electrones no penetran  en dicho material de una  forma 
lineal, sino que, por el contrario, sufren dispersión al interactuar con él. Se dan 
dos casos de dispersión: elástica e inelástica. En la dispersión elástica, debido a 
la gran diferencia entre  las masa  se  los electrones  incidentes y de  los núcleos 
atómicos  bombardeados,  los  electrones primarios  no pierden  energía  cinética 
tras  incidir  con  la  muestra,  por  lo  que  su  velocidad  permanece  constante 
cambiando  únicamente  su  trayectoria.  En  la  dispersión  inelástica,  las 
trayectorias  podrían  ser  perturbadas  levemente,  sin  embargo,  debido  a  la 
                                                 
bb Scanning Electron Microscopy. 
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interacción  con  la  nube  electrónica  (orbitales)  de  los  átomos  del  material 
bombardeado,  los  electrones  incidentes  sufrirían  una  notable  pérdida  de 
energía.  Los  efectos  que  produce  este  último  tipo  de  interacción  se  resumen 
según la Figura 2.14.  
La microscopía  electrónica de barrido  se basa  en  el  análisis de  imagen 
que  aportan  dos  de  los  haces  representados  en  la  figura  anterior, 




















no  son útiles a  la hora de obtener  imágenes  topográficas. Sin embargo,  como 
este tipo de interacción depende de la energía de los electrones incidentes (E) y 
del número atómico (Z) de los átomos bombardeados, en el análisis de imagen 
se  podrán  observar  claramente  diferenciados  los  distintos  elementos  que 
componen el material. 
La  emisión  de  electrones  secundarios  se  produce  por  un  efecto  de 
ionización  cuando  los  átomos  del  material  que  hace  de  blanco  son 
bombardeados por un haz  incidente. Los electrones así emitidos pertenecen a 
las  capas más  externas de  los  átomos, por  lo  que  se  les  asocia  energías muy 











El  volumen  de  material  analizado  mediante  un  microscopio  electrónico  de 
barrido depende de determinados factores. Este volumen estará limitado por la 
pérdida de energía de los electrones incidentes al interaccionar inelásticamente 











(ovoide),  donde  el  cuello  se  sitúa  en  la  superficie  del material  analizado.  La 




































⋅=        (2.4) 
 















(0,04  μm). La única precaución añadida a  la hora de analizar  las muestras  es 
metalizar  la  resina  que  rodea  el  material  con  el  objetivo  de  evitar  cargas 
electrostáticas indeseables.  
El  microscopio  electrónico  de  barrido  consta  principalmente  de  una 
cámara de vacío (trabaja desde alto vacío hasta ~102 Pa) en la que los electrones 
emitidos  desde  un  filamento  (haz  primario)  son  acelerados  mediante  un 
potencial  comprendido  entre  0.1  y  40  kV.  El  haz  electrónico  es  confinado  y 
dirigido hacia el material a analizar mediante un  juego de diafragmas y  lentes 
electromagnéticas. Según el tipo de técnica de análisis, BSE o SE, el microscopio 
incorporará diferentes  sondas de detección  electrónica: detector de  electrones 
retrodispersados, y/o detector de electrones secundarios. Es frecuente que este 





  Los  equipos  utilizados  en  esta  Tesis  fueron:  el  microscopio  PHILIPS 




XL30  y  el microscopio  HITACHI  S‐3000N  OK,  pertenecientes  al  SIDIff,  y  el 
microscopio de emisión de campo JEOL JSM‐6500F, perteneciente al CENIM. 
  La  Tabla  2.3  muestra  de  forma  resumida  las  características  más 
relevantes de estos tres instrumentos. 
 
microscopio Volt. acel. magnificación resolución  (alto vacio) EDX 
PHILIPS XL30 30 kV x20 hasta x300000 3.5 nm a 30 kV si 
HITACHI S-3000N OK 30 kV x15 hasta x300000 3.5 nm a 30 kV si 







En  la  mayor  parte  de  los  análisis  SEM  de  esta  Tesis  doctoral  los 
microscopios trabajaron con potenciales aceleradores comprendidos entre 7 y 25 
kV,  con  distancias  de  trabajo  (WD)gg  entre  4  y  10 mm.  Las magnificaciones 

















































La  idea  en  la que  se  apoya  esta  técnica de  caracterización  fue propuesta por 















conocerse  la  composición  de  un  determinado  material.  El  mecanismo  de 
emisión de  rayos X  se basa  en  la  interacción  inelástica de aquellos  electrones 







fotones con energías en  la  franja de  los  rayos X. Son entonces,  la energía y  la 
intensidad  de  esta  emisión  los  parámetros  que  permiten  determinar  la 
composición del material a estudio. 
   La energía de los rayos X dispersados se mide mediante un detectorjj en 
el  que  los  rayos X  inciden  sobre  un material  sensible  creando  fotoelectrones 
que,  a  su  vez,  disipan  su  energía mediante  la  generación  de  pares  electrón‐
hueco. El número de pares generado es directamente proporcional a la energía 
fotónica  incidente. Por  otro  lado,  la  intensidad de  emisión de  rayos X de un 
elemento  químico  perteneciente  a  un  determinado  compuesto  dependerá  de 
tres  factores:  la  sección  de  ionización  y  fluorescencia  (probabilidad de  ionización 





  Los  espectros  de  emisión  de  rayos  X  pueden  ser  analizados  a  varios 
niveles:  un  nivel  cualitativo,  identificando  los  elementos  del  compuesto 
mediante sus energías características de emisión; un nivel semicuantitativo, que 





determinado material,  solamente  serán  útiles  unas  pocas  líneas  del  espectro 
energético emitido, concretamente, las Kα y Kβ de la serie K,  y las Lα, Lβ y Lγ de 
la serie L. 
Cuando  se  quiere  determinar  con  precisión  la  composición  de  un 
compuesto,  es  frecuente  utilizar  la  técnica  denominada  espectrometría  de 
dispersión de  longitud de onda  (WDS)ll. Los  fundamentos en que se basa esta 
técnica  son  los  mismos  que  los  expuestos  para  EDX,  y  lo  que  únicamente 
cambia es el  sistema de detección de  rayos X del microscopio: en este caso el 
sensor  capta  los  rayos  X  difractados  por  un  cristalmm  que  cumplan  con  la 
condición de Bragg, por lo que la discriminación energética viene dada según la 
longitud de onda de la radiación emitida. 
                                                 
jj Es muy común el detector de Si(Li). 






cuantitativo,  sin  embargo,  en  compuestos  en  los  que  sus  elementos 
constitutivos posean  líneas de emisión de  similar energía,  resulta mucho más 
eficaz utilizar WDS ya que con esta técnica no se necesita realizar correcciones 










mediante EDX sigue  los mismos pasos que  los  indicados en  la preparación de 
muestras  para OM  (Sección  2.3.1),  si  bien,  los  acabados  de  pulido  no  tienen 
porqué ser tan exigentes. 





microsonda  nº espectrometros  Volt. acel.  resolución 










Zr o  el Cr  cuando  se  trata de EDX  con  los otros dos microscopios. Para  esta 
última técnica (EDX ha sido la que más se ha utilizado en esta Tesis), todo esto 
se  traduce  estadísticamente  en  valores  de  error  en  las  medidas  entorno  al 
0.8% at. 
  Con el fin de resaltar las dificultades que presenta el análisis EDX sobre 
compuestos  cuyos  elementos poseen  líneas de  energías de  emisión  similares, 
                                                 





HITACHI  S‐3000N  OK.  Las  posiciones  de  los  picos  del  espectro  indican  la 




se  observan  tres  máximos  significativos:  un  pico  principal  a  E  ≈  5.41  keV 
(λ=0.229 nm), que corresponde a la línea Kα del Cr; un segundo pico cercano al 
principal  (E≈5.96  keV, λ=0.208 nm) que  corresponde a  la  línea Kβ del Cr; y un 
tercer pico, en el que se solapan la línea Lα del Cr (E≈0.57 keV) con la línea Kα del 
O  (E≈0.52  keV). El problema  surge  cuando  lo  que  se desea  es determinar  las 
abundancias  de Cr  y O mediante  el  valor  de  la  intensidad  de  los  picos  que 
aparecen en espectro, y es que, efectivamente, el detector no puede separar las 
dos líneas del O y Cr de menor energía (ECr–EO=50 eV<150 eV), por lo que habría 
que  utilizar métodos matemáticos  de  deconvolución  que  conllevarían  serias 
imprecisiones en los resultados. 
Este problema va a estar presente a la hora de caracterizar mediante EDX 

















Finalmente,  indicar  que  la  técnica  EDX  permite  analizar  zonas  del 
material  de  diferentes modos:  seleccionando  un  punto  concreto  del material, 








Davisson  y  Germen,  y  Thompson  y  Reid,  de  forma  independiente,  en  1927 
realizaron  los  primeros  experimentos  sobre  difracción  de  electrones, 
estableciendo  las  bases  para  el  desarrollo  de  la  técnica  de  microscopía 
electrónica  de  transmisión  (TEM)oo. A  partir  de  aquí, Knoll  y Ruskapp  (1932) 
escribieron  la  primera  publicación  en  la  que  se  desarrolla  la  idea  de  lentes 
electromagnéticas.  En  1936  se  construyó  en  Inglaterra  el  METROPOLITAN 
WICKERS  EM1,  primer  microscopio  TEM  comercial.  En  1939,  Siemens  y 
Halske, en Alemania, comenzaron lo que puede denominarse  como fabricación 
real de este tipo de instrumentos. Tras la Segunda Guerra Mundial, otras casas 
comerciales  como HITACHI,  JEOL,  PHILIPS  y  RCA  continuaron  fabricando 
microscopios a gran escala. Finalmente, Heidenreich, en 1949, dio un gran paso 
a  la  hora  de  aplicar  esta  técnica,  ya  que  fue  el  primer  investigador  que 
estableció  las  pautas  con  las  que  preparar  materiales  que  resultasen 
“transparentes”  a  los  electrones,  pudiendo  así  ser  analizados  con  estos 
instrumentos.21 




transmitidos  a  través de una  zona delgada de material.  Según  se  consideren 
unos  u  otros,  la  técnica  TEM  resultará  útil  para  obtener  diferentes  tipos  de 
resultados. 
  De forma general, la microscopia electrónica de transmisión permite dos 
tipos  de  análisis:  de  imagen  y  de  difracción.  El  análisis  de  imagen 
(caracterización  morfológica  y  microestructural)  utiliza  dos  tipos  de  haces 
dependiendo de  la  técnica  empleada:  el haz directo  si  la  técnica  es  el  campo 


















~ ( 0º ) 
HAZ COHERENTE 
DIFUNDIDO ELÁSTICAMENTE
~ (1º - 10º) 
HAZ INCOHERENTE 
DIFUNDIDO INELÁSTICAMENTE 
~ ( < 1º ) 
HAZ INCOHERENTE DIFUNDIDO  
ELÁSTICAMENTE (difuso) 


















bien  sea  en  modo  BF  como  en  DF.  Los  mejores  contrastes  se  obtienen  en 
condiciones  de  iluminación  (haz  de  electrones)  más  bien  débiles.  De  las 
diferentes  técnicas  de  contraste,  la  utilizada  en  nuestros  análisis  es  la 
denominada:  contraste  por  masa‐espesor.  Esta  técnica  surge  de  la  dispersión 
incoherente elástica de los electronesuu dependiendo del número atómico  (Z), la 
densidad  del  material  (ρ)  y  del  espesor  de  la  muestra  (e),  y  consiste, 





  El  análisis  de  difracción  se  basa  en  la  información  obtenida  del  haz 
dispersado  elástica  y  coherentemente  al  aplicar  la Ley de Bragg. Cuando  los 
electrones  son  dispersados  por  los  diferentes  planos  atómicos  en  los  que  se 
cumpla la ley de Bragg, sobre el plano de la imagen aparecerá una disposición 
regular de puntos luminosos (patrón de difracción o difractograma), de la que 
se  obtiene  información de  la distancia  entre planos  cuasi‐paralelos  al  haz  (la 
difracción elástica y coherente de electrones se produce a bajos ángulos –Figura 
2.19–).  Diferentes  orientaciones  de  la  muestra  respecto  al  haz  primario 
                                                 
tt  De  forma  cuantitativa,  se  define  como  contraste  a  la  diferencia  de  intensidad  (C) 
entre dos áreas adyacentes. C = (I2‐I1)/I1= ΔI/I1. El ojo humano no es capaz de discernir contrastes 
por debajo del 5%. 




a) Cañón acelerador. 
b) Portamuestras. 
c) Sistema de vacío. 
d) Generador de potencial. 
e) Panel de control. 








Potencial acel.: 200 kV 
Resolución imagen: 0.23 nm
Vacío de trabajo: 10-7 Pa 
Inclinación: +/- 30º 
Incorpora EDX 
permitirán obtener información de gran número de distancias interplanares, lo 





El  microscopio  utilizado  en  el  análisis  TEM  es  el  denominado  microscopio 
electrónico  de  transmisión  metalúrgico.  Concretamente,  en  los  análisis 
realizados en esta Tesis Doctoral, el microscopio es un JEOL 2010, que incorpora 





















Figura  2.20: Microscopio  JEOL  2010,  similar  al  perteneciente  al  Servicio  de Microscopía  del 
CENIM, utilizado en esta Tesis. 
 




  A  grandes  rasgos,  el  funcionamiento  del  microscopio  de  transmisión 
metalográfico es el siguiente: un filamento de W (o LaB6) es calentado en vacío 
hasta  emitir  electrones  consiguiéndose  un  haz  primario  con  una  intensidad 
comprendida entre 10‐9 y 10‐6 A. Los electrones son acelerados por medio de un 
potencial  eléctrico  que  puede  variar  entre  10  y  1000  kV,  a  la  vez  que  son 
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confinados  mediante  un  sistema  de  colimadores  y  lentes  electromagnéticas 
hasta  alcanzar  anchuras  comprendidas  entre  1  y  10  nm.vv  Este  haz  primario 
interacciona  con  la muestra  (espesor <100 nm), generando una  serie de haces 
transmitidos y dispersados, que,  tras un  sistema de  control de apertura de  la 
lente objetivo, son seleccionados y posteriormente aumentados por otro tipo de 
lentes  electromagnéticas,  denominadas  lentes  intermedias  y  proyectoras, 
consiguiendo magnificaciones  comprendidas  entre  25000  y  100000  aumentos. 
Las  imágenes  se  forman  al  incidir  los  electrones  en  una  pantalla  de  ZnS. 
Cuando  el microscopio  trabaja  en  análisis de  imagen, mediante  el  control de 
apertura de la lente objetivo se podrá elegir entre el modo BF (selección del haz 
transmitido)  y  el  DF  (selección  del  haz  dispersado).  Cuando  se  trabaja  en 
difracción,  el  control  se  realizará  sobre  la  apertura  en  el  plano  de  imagen 
posterior del objetivo (configuración SADww). 
  Las  dos  características  limitantes más  importantes  del microscopio  de 
transmisión son  la  resolución y  la profundidad de  campo. La  resolución  indica  la 










está  analizando  y  que  permanece  focalizada.  Al  igual  que  la  resolución, 
depende de las lentes del microscopio. Generalmente puede considerase ~1 μm. 
A nivel de  ejemplo,  la Figura 2.21 muestra  tres  imágenes obtenidas de 
una misma  aleación  de  ZrCr2  (fase  de  Laves  C15)  con  el microscopio  TEM 
metalográfico JEOL 2010. En la micrografía de campo claro (2.21.a)  se observa 
un  defecto microestructural muy  común  en  estructuras  fcc:  las  fronteras  de 
grano que en esta figura se visualizan delimitando zonas de distinta tonalidad 
(indicación  mediante  flechas  huecas).  La  imagen  de  campo  oscuro  (2.21.b) 
corresponde a  la misma zona de  la micrografía anterior, y en ella se observan 
con mayor  claridad  otro  tipo  de  defectos:  las  faltas  de  apilamiento,  que  se 
visualizan mediante un conjunto de franjas paralelas (flechas macizas blancas) 
que, a  su vez,  se encuentran  limitadas por dislocaciones. La última  fotografía 
                                                 























Una  de  las  mayores  dificultades  que  presenta  la  microscopía  TEM  es  la 
preparación  de  las  probetas.  Generalmente,  para  que  los  electrones  del  haz 
primario  puedan  atravesar  un metal,  necesitan,  además  de  un  alto  potencial 
acelerador (en nuestro caso se ha utilizado un potencial de 200 kV), encontrarse 
con muestras  con grosores no  superiores  a  los  100 nm. Obtener probetas  tan 
delgadas  no  es  tarea  sencilla  y  su  mayor  o  menor  dificultad  depende 
principalmente  de  las  propiedades  mecánicas  del  material  a  analizar 
(ductibilidad,  dureza,  etc.).  En  nuestro  caso,  el  ZrCr2  presenta  una  elevada 
fragilidad  y  al  aplicar  los  métodos  convencionales  de  preparación  no  se 








Debido a  la  fragilidad y  forma de  las muestras  (Figura 2.4), previo a su corte, 
fueron  fijadas  a  un  soporte  de  vidrio  mediante  cera  CARNAUBAyy. 
Posteriormente, y con una sierra circular de polvo de diamante (Ф~10 cm) a baja 



















  Sobre  la  lámina se practicó una ventana circular de 1 cm de diámetro y 
sobre la superficie inferior de esta lámina se adhirió papel cello (Figura 2.22) con 
el  fin  de  fijar  sobre  él  la  muestra  metálica  previamente  cortada.  Una  vez 
















cello, el pulido se  llevó a cabo sobre diferentes  lijas de carburo de silicio  (300, 
600  y  1200  mesh),  sujetando  la  muestra  con  simple  presión  de  un  dedo  y 
                                                 
zz Puede obtenerse fácilmente del desperdicio de una placa electrónica de circuito impreso. 
aaa Denominamos así, a la cara que en primer lugar hay que dejar plana. 
fibra de vidrio cello
muestra pegamento
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manual  por  su  lado  de  referencia.  La  parafina  es  un material  con  suficiente 





















comprometidos  del  proceso.  Se  llevó  a  cabo  de  forma manual  con  el  fin  de 
controlar en el mayor grado posible  su evolución. El proceso  comenzó  con  la 
aplicación suave (poca presión) de una lija de 300 mesh mediante movimientos 
lineales  del  portamuestras  hasta  conseguir  un  espesor  entre  600  y  700  μm; 
posteriormente, y procediendo del mismo modo, se aplicó a la muestra una lija 
de  600  mesh  hasta  alcanzar  un  espesor  comprendido  entre  300  y  400  μm. 














Para  la  separación  de  la  probeta  del  portamuestras  se  utilizó  una  placa 
calefactora con control térmico. Se situó el portamuestras sobre la placa con una 
temperatura prefijada de ~200  ºC; cuando  la parafina comenzó a  licuarse, con 
unas  pinzas  inversas  de  precisión  y  actuando  con  celeridad,  se  separó  la 
probeta  del  disco  del  portamuestras.  Este  paso  es  crítico  a  la  hora  de  su 
ejecución, ya que si la separación no se realiza con la suficiente rapidez, la fibra 
de vidrio y el   pegamento solidificado se deforman, creando  tensiones que,  la 




















y  ~150  μm  de  espesor máximo.  Para  obtener  estas  dimensiones  se  procedió 
como a continuación se indica. En primer lugar, se fijó la muestra previamente 
adelgazada  a  un  soporte  de  carbonoddd,  para  lo  que  se  utilizó  una  resina 
fundida.  En  segundo  lugar,  para  la  obtención  de  los  discos  de  3  mm  de 






                                                 
ddd También puede utilizarse de aluminio. 
a) fibra de vidrio
b) pegamento ARALDITE 






















Con el  fin de obtener zonas con un espesor en  torno a ~100 nm en  los discos 
normalizados  (3  mm  de  diámetro  y  ~150  μm  de  espesor)  que  resultasen 
“transparentes”  a  los  electrones  se  procedió  al  electropulido  de  las  probetas.
  El  electropulido  es  una  técnica  que  consiste  en  el  adelgazamiento 
selectivo de una zona de la probeta hasta conseguir su perforación. Así, en los 
bordes  de  dicha  perforación  podrían  obtenerse  los  espesores  requeridos.  El 





  Con el  fin de determinar el potencial de  trabajo de  los electrodos  ideal 
para el compuesto ZrCr2, se obtuvo  la función característica V =  f(i)fff para una 
muestra de prueba del mismo compuesto. El resultado óptimo se consiguió con 
un  potencial  de  trabajo  de  15 V  y  una  corriente  de  100 mA.  Seguidamente, 
manteniendo  controladas  la  tensión y  corriente de  trabajo  en  el  electrolito,  se 
llevó a cabo el proceso de perforación de las probetas en un tiempo aproximado 
de 4 minutos (un detector LASER avisa cuando perforación se ha producido). 
  Por  último,  las  muestras  se  limpiaron  con  etanol  y  se  guardaron  en 
condiciones de vacío para evitar en lo posible su oxidación. 












Desde  que W.  L.  Bragg  (hijo)  presentó  una  explicación  alternativa  para  las 
observaciones de Laueggg en términos de reflexión de ondas de rayos X por los 
planos  atómicos  de  un  cristal,  y  W.  H.  Bragg  (padre)  construyó  el  primer 
espectrómetro basándose en esta  idea,  la difracción de rayos X  (XRD)hhh se ha 
convertido  en  una  de  las  técnicas  más  potentes  y  más  utilizadas  en  la 
caracterización estructural de los materiales cristalinos.25 
  W. L. Bragg y W. H. Bragg hicieron  incidir  rayos X  sobre un  cristal  y 




una  colección  de  planos  de  iones,  separados  entre  sí  a  una  determinada 
distancia. Las condiciones para que se diesen estos máximos eran: que los rayos 
X  se  reflejasen  especularmente  sobre  los  planos  de  iones  y  que  los  rayos 
reflejados diesen  lugar a una  interferencia constructiva. Esta  interferencia sólo 
es posible  cuando  la diferencia de  camino  entre dos  rayos que  inciden  sobre 
planos paralelos, sea igual a un número entero de  longitudes de onda (Ley de 
Bragg). Con  la  información que aportan  la posición de estos máximos pueden  
conocerse las distancias entre planos atómicos de un determinado cristal y, por 
extensión, su estructura cristalográfica. 
Generalmente,  los  rayos  X  se  producen  por  frenado  de  un  haz  de 
electrones al  incidir sobre blancos metálicos (espectro continuo) y también por 
la excitación de los electrones internos de los átomos del material que hacen de 
blanco  (emisión  característica  de  ese  material).  Es  muy  frecuente  en  los 
experimentos utilizar Cu como blanco,  tomando su  radiación Kα para generar 
haces monocromáticos con λα =0.15405 nm.  
Con  el  transcurso  del  tiempo  se  han  ido  incorporando  diferentes 
métodos de difracción a  la  investigación estructural de materiales. Todos ellos  
se basan en la generación de máximos de difracción mediante la variación de la 
longitud  de  onda  del  haz  incidente  sobre  el material  (λ),  y/o  la  orientación 
geométrica de la muestra frente al haz (θ). Los tres métodos más conocidos en 
difracción de  rayos X  son:  el método de Laue, que utiliza λ  como parámetro 
variable y está  indicado especialmente para orientar monocristales de grandes 
                                                 





dimensiones; el método del  cristal giratorio, que  se utiliza para determinar  la 
estructura  de monocristales,  y  en  este  caso,  el  parámetro  variable  es  θ;  y  el 
método  de Debye‐Scherrer  o  del  polvo,  equivalente  al  anterior,  que  también 
utiliza como parámetro variable θ y resulta verdaderamente eficaz a la hora de 
caracterizar policristales. Éste último ha sido el utilizado en esta Tesis Doctoral. 
En  el  método  original  de  Debye‐Scherrer,  un  haz  monocromático  de 
rayos X incide sobre un policristal de grano fino, o bien, sobre una muestra en 
polvo  (pudiendo  ser  considerada  como  una  distribución  continua  de 
microcristales).  Al  encontrarse  los  ejes  cristalinos  de  estos  microcristales 
orientados  al  azar,  el  diagrama  de  difracción  que  se  obtiene  resultará  de  la 
combinación de los diagramas de difracción de todas las posibles orientaciones 
de un monocristal. Los cristalitos que estén en posición de Bragg darán lugar a 
un  haz  difractado  que  se  recogerá  en  una  película  colocada  en  un  cilindro 
concéntrico con  la muestra. Como  la dirección del haz de rayos X  incidente es 
un  eje  de  simetría,  cada  conjunto  de  planos  generará  un  cono  de  haces 
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constante  de  red,  identificar  las  fases  en  compuestos,  y detectar  sus posibles 
transformaciones.  Sin  embargo,  este  método  no  se  emplea  para  medir  las 
intensidades  de  los  picos  de  difracción.  Si,  con  fines  de  realizar  un  análisis 
cuantitativo,  se precisase  conocer  la  intensidad de  los máximos de difracción, 
entonces habría que utilizar el espectrómetro de Bragg, en el que el haz difractado 
se  detecta  mediante  un  contador  Geiger  después  de  pasar  por  un 
monocromador.  En  este  caso,  el  detector  y  la  muestra  rotan  de  forma 
sincronizada, girando el detector un ángulo doble del que gira  la muestra. De 
este  modo  se  pueden  verificar  las  condiciones  de  Bragg,  detectándose  las 
distintas difracciones generadas por los microcristales de la muestra.iii 
Además de su utilidad en la caracterización estructural de los materiales, 
el  análisis  de  la  línea  de  perfil  obtenido mediante  XRD,  permite  también  la 
caracterización microestructural, por lo que esta técnica resulta eficaz a la hora 
                                                 
iii El espectrómetro de Bragg ha sido el instrumento utilizado en la  Tesis Doctoral. 
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de  determinar  el  tamaño  de  los  dominios  de  coherencia  de  los  cristales  y 





En  esta  Tesis  se  han  caracterizado  mediante  XRD  dos  tipos  de  muestras 
policristalinas: en volumen, de las que se analizó una superficie plana y pulida 
de  ellas  (esto  fue  debido  a  la  imposibilidad  de  pulverizar  muestras  con 













un mortero  de  ágata  (Figura  2.9.a),  con movimientos  circulares  suaves  y  sin 
ejercer  presión  sobre  el  martillo  para  no  provocar  efectos  sobre  su 
microestructura,  se  pulverizó  la  muestra  hasta  un  tamaño  inferior  a 
20 μm. Es importante indicar que con muestras de ZrCr2, hubo que extremar las 










mucho  cuidado  a  la  hora  de  distribuir  el material  con  el  pincel  a  través  de 
tamiz.  
                                                 






Los  análisis  de  difracción  de  rayos  X  en  polvo  se  realizaron  utilizando  los 
difractómetros:  PANALYTICAL  X’pert  PRO  θ‐2θ  y  SIEMENS D‐5000  (Tabla 




modelo: PANALYTICAL X’pert PRO θ-2θ SIEMENS D-5000 
resolución 0.001º 0.0005º 
condiciones de trabajo estándar 







Δ(2 θ) (º) 0.0167 0.02 
t (s/paso) 50 20 
T (K) ~293 (Temp. amb.) ~293 (Temp. amb.) 




En  la  tabla  anterior  se  exponen,  además  de  las  características  más 
importantes de  los difractómetros,  las  condiciones  estándar de  trabajo  en  las 


















Para  finalizar,  la  Figura  2.28 muestra,  a modo  de  ejemplo,  uno  de  los 
muchos  difractogramas  obtenidos  del  aparato  PANALYTICAL  X’pert  PRO 
θ‐2θ, tras analizar una aleación 36% at. Zr – 64% at. Cr. En estos difractogramas 
se obtiene  la  información sobre  la posición de  los picos de Bragg  (valores 2θ), 
a) b)
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2 0 3 0 4 0 5 0 6 0 7 0 8 0 9 0
0
2 0 0 0
4 0 0 0
6 0 0 0
8 0 0 0
1 0 0 0 0


























  Siguiendo  con  el  ejemplo,  en  esta  última  figura  el  análisis  de  las 
posiciones de Bragg  indicó que  la  aleación  estaba  formada por  el  compuesto 
intermetálico ZrCr2  con fase de Laves C15, y la fase hexagonal αZr (único pico a 
2θ~36.5º). El  análisis  cuantitativo  (análisis de  las  intensidades  integradas) dio 













‐  Posiciones de  los picos de Bragg.  (Análisis estructural: determinación de 
fases, parámetros de red, volumen de celdas unidad, etc.). 
‐  Intensidades  integradas  de  los  picos  de  Bragg.  (Análisis  cuantitativo: 
abundancia de fases, etc.). 
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datos  cristalográficos  que  incorpora.  Se  ha  utilizado  exclusivamente  para  la 
identificación de fases y análisis estructural. 
 
Software  CARINE  CRYSTALLOGRAPHYlll.‐  Es  un  soporte  potente  y  de, 











‐  Generación de  redes  recíprocas  (simulación) y  su proyección  según 
diferentes direcciones. 





‐  Cálculos  (distancia  entre  planos  paralelos,  ángulo  entre  planos, 
ángulo entre dos direcciones, etc.). 
 
Software  ORIGINPrommm.‐  En  esta  Tesis  ha  sido  utilizado  como  una 
herramienta para la representación, ajuste  y análisis de curvas (ofrece enormes 
posibilidades  en  cuanto  a  número  y  tipo  de  funciones  de  ajuste  y  una  gran 
variedad de elementos de análisis). Cabe destacar su importancia a la hora del 
análisis microestructural,  especialmente,  en  lo  que  concierne  a  el  proceso  de 
deconvolución  de  perfiles  correspondientes  a  los  picos  de  difracción  y  su 
posterior análisis de Fourier.  
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forma muy  concreta, Wallbaum3 ya había  realizado  estudios de difracción de 
rayos X sobre la fase intermedia ZrCr2. 
  En 1953, Dogamala y colab.4 publicaron un detallado trabajo que cubría 
el  rango de  composición de  0  al  50%  at. Cr,  aportando  nuevos  valores  a  los 
límites de solubilidad de Zr en Cr, a la composición en el punto eutéctico, a la 
temperatura  de  transformación  eutectoide  a  la  que  la  solución  sólida  Zr(Cr) 
cúbica  se  transforma  en hexagonal y  fase  intermedia ZrCr2, y, de  forma muy 
destacable, estableciendo un valor de temperatura por debajo del cual la mezcla 
líquida homogénea (33.3% at. Zr – 66.6% at. Cr) se transforma en la fase ZrCr2. 
A  partir  de  este  trabajo  surgieron  las  primeras  discrepancias  en  cuanto  a  la 
identificación de  la estructura de esta última  fase: Wallbaum afirmaba que su 
estructura era hexagonal  compacta  con prototipo MgZn2  (fase de Laves C14), 
mientras que Hayes sostenía que era cúbica centrada en las caras con prototipo 
MgCu2  (fase  de  Laves  C15).  También  Rostoker5  abordó  el  problema  de 
identificación  de  la  estructura  para  el  compuesto  ZrCr2  explicando  que  el 
compuesto  presentaba  polimorfismo,  poseyendo  la  fase  de  baja  temperatura 
estructura hexagonal (C14), y la de alta temperatura estructura cúbica (C15). La 
temperatura  de  transición  entre  ambas  fases  quedaba  establecida,  de  forma 
aproximada, entre 1173 y 1273 K. 
Diez  años  después,  Alisova  y  colab.6  concluyeron  que  el  compuesto 




mismas  conclusiones,  si  bien,  la  temperatura  de  transición  resultaba 
notablemente mayor  (1865 K). A  pesar  de  que  comenzaba  a  existir  bastante 
coincidencia en cuanto al tipo de estructura y temperatura de estabilidad,  hasta 
este último  trabajo de Pet’kov ningún otro autor había postulado  la existencia 
de  una  nueva  fase  para  el  compuesto ZrCr2:  la  fase  de  Laves C36,  estable  a 
temperaturas intermedias, con estructura hexagonal compacta (hcp) y prototipo 
MgNi2.  Los  diagramas  de  equilibrio más  recientes  como  son  los  de Arias  y 
Abriata9,  de  H.  Okamoto10,  y  de  Zeng  K.  y  colab.11,  indican  el  rango  de 
existencia y  temperaturas de  transición para esta  fase hexagonal, si bien, en el 
primero de ellos,  los valores no quedan  totalmente definidos. Los dos últimos 
diagramas  citados  son  prácticamente  coincidentes  y  dejan  definitivamente 
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establecidos los rangos de composición y temperatura de estabilidad para cada 
una  de  las  fases.  La  fase  de  alta  temperatura  corresponde  a  la  C14,  la  fase 
intermedia a la C36 y la de baja temperatura a la C15. 
A día de hoy siguen existiendo discrepancias en cuanto a ciertos valores 






  Bajo  estas  premisas,  creemos  que  un  nuevo  estudio  del  sistema Zr‐Cr 
arrojaría más luz sobre los puntos más conflictivos que el diagrama de fases de 
este  sistema  binario  presenta.  Sin  duda,  el  mayor  conocimiento  sobre  las 
microestructuras y  fases que aparecen en aquellas aleaciones que  representan 
las diferentes zonas del diagrama también ayudará a entender lo que a la postre 





Los últimos diagramas de  fases publicados  correspondientes al  sistema Zr‐Cr 
coinciden  plenamente  en  cuanto  al  número  y  naturaleza  de  las 
transformaciones que en ellos  se  indican, y  sólo difieren en pequeña medida, 
respecto  a  los  valores  de  temperatura  y  composición  a  las  que  se  producen 
dichas  transformaciones.  En  este  capítulo  de  Tesis  se  ha  tomado  como 
referencia  el  diagrama  de  fases  publicado  por  Zeng  y  colab.11  (Anexo  3).  El 
conjunto de reacciones y transformaciones que en él aparecen quedan reflejadas 
en la Tabla 3.1: 
                                                 
a Debido  al  estrecho  margen  de  composiciones,  así  como  a  los  largos  tiempos  y  las  altas 
temperaturas  para  alcanzar  el  equilibrio,  la  zona  del  diagrama  de  fases  correspondiente  al 






Reacción Tipo Composición (% at. Zr) Temp. (K) 
L ↔ βZr + αZrCr2 
L ↔ βZrCr2 + Cr 
βZr ↔ αZr + αZrCr2 
βZrCr2 ↔ αZrCr2 + Cr 
L ↔ γZrCr2 
αZrCr2 ↔ βZrCr2 
βZr ↔ αZr 
βZrCr2 ↔ L + αZrCr2 
γZrCr2 ↔ βZrCr2 
L ↔ βZr 












        77                 92               38 
        17                 31                2 
        98                 99.5            36  
        31                 32              1.5  
       33.3              33.3 
       33.3              33.3 
       100               100 
        36                 56               35 
        ¿?                 ¿? 
100               100   

















Fase Grupo espacial 
Rango de solubilidad 
(%at. Cr) 
Rango de solubilidad 
(%at. Zr) 
Liquido (L) 
Sol. Sólid. βZr(Cr) 
Sol. Sólid. αZr(Cr) 
Laves C14 (γZrCr2) 
Laves C36 (βZrCr2) 
Laves C15 (αZrCr2) 









0 - 8 
  0 - 0.9 
65 - 68 
64 - 69 
  62 - 68.5 
 98 - 100 
 - 
100 - 92 
  100 - 99.1 
 35 - 32 
 36 - 31 
    38 - 31.5 



































La  Figura  3.1  indica  la  composición  nominal  de  las  muestras 
representativas de cada una de las zonas anteriores sobre el diagrama de fases. 





























sin recocer recocida 
Zr (% at.) Cr (% at.) 
Z8 Z8A 8 92 
Z28 Z28A 28 72 
Z32 Z32A 32 68 
Z33 Z33A 33.33 66.66 
Z36 Z36A 36 64 
Z41 Z41A 41 59 





Cr (% at.) Zr (% at.) 
 88
Las cinco zonas elegidas para el estudio del sistema binario Zr‐Cr tienen 
un  denominador  común:  el  compuesto  intermetálico  ZrCr2,  bien  sea  como 
primera, segunda, o fase única en cada una de ellas. 
Los materiales de partida para  todas  las aleaciones  fueron Zr y Cr. Las 
aleaciones (~ 4g de masa) fueron sintetizadas mediante horno de arco según el 
procedimiento estándar descrito en el Capítulo 2 de esta Tesis. Cada aleación se 
dividió  en  dos mitades mediante  una  sierra  circular  de  polvo  de  diamante, 
manteniendo  una  de  ellas  en  las  condiciones  de  salida  del  horno  de  arco,  y 
sometiendo  a  la otra mitad  a un  tratamiento de  recocido de homogenización 
(1540 K, 3 h) en un horno de alta temperatura y condiciones de alto vacío (~10‐3 
Pa),  seguido  por  un  enfriamiento  natural  hasta  alcanzar  la  temperatura 
ambiente. 
Todas  las muestras  se  caracterizaron mediante OM, SEM, EDX y XRD, 
para  lo  que  se  utilizaron  los  microscopios,  analizadores  y  difractómetros 









atmósfera de  oxígenod,  sobre  las  que  se  aplicaron,  además de  las  ya  citadas, 
técnicas de caracterización mediante WDS y XRD sobre polvo. Para este estudio 
se realizaron nuevos tratamientos de recocido a 973 K, 1173 K, 1373 K y 1573 K, 







                                                 
b  El  análisis  mediante  TEM  de  estas  dos  muestras  se  realizará  en  el  Capítulo  4.  Aquí, 
únicamente se expondrán algunos resultados correspondientes a la muestra Z36. 
c Como se verá secciones posteriores, en ciertas aleaciones Zr‐Cr ha sido encontradas partículas 






aleación composición mischmetal mitch./mat. Base (% at.) corriente de arco 
Z36_mis1 4.19 g de Z36 + 105 mg de Mm. Ce-La 1.23% 120 A 
Z36_mis2 4.17 g de Z36 + 51 mg Mm. Ce-La 0.6% 120 A 
Z36_120 4.19 g de Z36 NO - 120 A 
Z33_mis 4.47 g ZrCr2 + 103 mg Mm. Ce-La 1.13% 120 A 
Z33 - NO - cond. estándar 
 







Esta zona de dos  fases  (Zona A de  la Figura 3.1) está  limitada por  la solución 
sólida Cr(Zr)  con  estructura  cúbica  centrada  en  el  cuerpo  (bcc)  y  solubilidad 
máxima del 2% at. Zr, y por la mezcla eutéctica Cr(Zr)+ZrCr2. 
Tanto  la  aleación  sin  recocer  (Z8)  como  la  recocida  (Z8A)  presentaron 
una morfología similar, de aparente compacidad, sin grietas y con muy pocos 
microporos. 
La  Figura  3.2 muestra  dos  imágenes OM  representativas  de  estas  dos 
aleaciones  en  las que  se observa una misma microestructura  en ambas. En  la 
Figura  3.2.a  se  distinguen  claramente  tanto  la  solución  sólida  Cr(Zr)  con 
crecimiento  dendrítico  (islotes  de  color  claro),  como  la  mezcla  eutéctica, 
Cr(Zr)+ZrCr2  (color  gris),  rodeando  las  dendritas.  También  en  esta  figura,  se 
hacen muy  evidentes  ciertos  crecimientos  con  forma  redondeada y  tonalidad 






                                                 




de  los materiales. Concretamente, en nuestro estudio, y aunque no esté explicitado,  todas  las 






































la aleación  recocida Z8A. En esta  figura  también  se observan  los crecimientos 
dendríticos,  la mezcla  eutéctica  y  los  crecimientos  de  óxido  detectados  en  la 
aleación Z8. 
La  Figuras  3.3.a  y  3.3.b  corresponden  a  dos  imágenes  BSE  de  esas 
mismas  aleaciones.  En  ellas  se  observa  la  solución  sólida  Cr(Zr)  (islotes  de 
tonalidad  oscura)  y  la  mezcla  eutéctica,  mucho  mejor  definida  que  en  las 
fotografías OM, formada por Cr(Zr) (punteado oscuro) y ZrCr2 (fondo claro). En 






































La Figura  3.4, perteneciente  a  la  aleación  recocida, muestra  con mayor 
detalle los citados crecimientos de óxido (flechas azules). 
Una primera  conclusión que puede extraerse  tras  la observación de  las 
imágenes  OM  y  SEM  de  ambas  aleaciones  es  que  no  existen  diferencias 






















Los valores de  composición obtenidos mediante EDXf  en  las diferentes 
fases y microestructuras que aparecen en las aleaciones Z8 y Z8A se indican en 
la  Tabla  3.5.  Todos  los  valores,  salvo  indicación  expresa,  se  han  obtenido 
seleccionando  un  área  de  análisis  ajustada  al  tamaño  de  la  fase  o 
microestructura observada. 
 
SIN recocido (Z8) CON recocido (Z8A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) 
Globalg  9.5 (8) 90.5 (8) 8 (2) 92 (2) 
Matriz. Cr(Zr) No detectado 100 No detect. 100 
Eutéctica 
(Cr(Zr) + ZrCr2) 
20.8 (9) 79.2 (9) 20.5 (9) 79.5 ( 9) 
ZrCr2 31.6 (8) 68.4 (8) 32.8 (9) 67.2 (9) 
Zr (% at.) O (%at.) Zr (% at.) O (%at.) Óxidoh 
ZrO2 
32.8 (8) 67.2 (8) - - 
 
Tabla 3.5i: Composición de la aleación y fases de las muestras Z8 y Z8A. 








 Considerando  los márgenes de  error,  los  resultados  expuestos  en  esta 
Tabla  3.5  indican  que  la  composición  EDX  de  las muestras  es  similar  a  los 
valores nominales de partida. Por otro lado, el hecho de que no se detecte Zr en 
la  solución  sólida Cr(Zr) podría deberse a que  este  elemento  se  encuentre  en 
una  proporción  por  debajo  del  límite  de  detección  del  analizador  de  EDX 
utilizado. 
La mezcla  eutéctica  ofrece  valores  de  composición muy  semejantes  en 
ambas  aleaciones,  desviándose  ligeramente  respecto  a  los  señalados  en  el 
diagrama de fases de la Figura 3.1. 
La  composición  del  compuesto  intermetálico  ZrCr2  indica  que  dicho 
compuesto  es  rico  en Cr  en ambas aleaciones. Este  resultado  está  en acuerdo 
con lo señalado en el diagrama de fases del sistema. 
Por  último,  los  valores  de  composición  correspondientes  a  los 
crecimientos  de  óxido  detectados  en  las  aleaciones  mediante  técnicas  de 
imagen, sugieren que se trata del óxido ZrO2.j  
La Figura 3.5 muestra  los difractogramas XRD de  las dos aleaciones. El 
difractograma  de  la  Figura  3.5.a  presenta  picos  de  Bragg  que  pueden  ser 
relacionados  con  las  fases  Cr  (Im3m),  αZrCr2  (Fd 3m),  βZrCr2  (P63/mmc)  y/o 
γZrCr2 (P63/mmc). La proporción de intensidades entre los tres picos asociados 
al Cr indican la existencia de texturas.k A modo cualitativo, indicar que la baja 
intensidad  de  los  picos  asociados  a  las  fases  de  Laves,  confirma  la  escasa 
abundancia de  estas  fases  en  el material. El difractograma de  la  Figura  3.5.b 
muestra notables diferencias respecto al anterior. Una de ellas es la aparición de 
cinco picos muy destacados (marcas cuadradas huecas) asignables a la variante 
metaestable  del  cromo:  Cr  (Pm3n)16.  También,  el  difractograma  sugiere  la 
existencia de otros óxidos de Zr y Cr: el óxido Cr2O3 (R 3 c)17; el Cr3O (Pm 3n)18,l; 
los  óxidos CrO2  y CrO0.87,  con  estructuras  cristalográficas  tetragonal  y  cúbica 
(Fm 3m)19,  respectivamente;  por  último,  el  óxido  ZrO2  con  estructura 
monoclínica P21/c20. Respecto a las fases de Laves sólo son perceptibles los picos 
a ~35º y ~42º, asignables a  la fase αZrCr2 (C15). Por otro  lado,  las  intensidades 
relativas  de  los  picos  correspondientes  al  Cr  también  sugieren  textura  en  el 
material. 
 







l  Los  picos mas  significativos  de  esta  estructura  también  coinciden  con  los  de  la  variante 
metaestable del Cr (Pm3m). 
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ZrCr2 (C14 y/o C36)


























































intermetálico  ZrCr2  (Zona  B  de  la  Figura  3.1).  Para  el  análisis  se  eligió  una 
aleación  con  composición  nominal  28%  at.  Zr  y  72%  at.  Cr,  de  la  que  se 
obtuvieron las muestras Z28 (sin recocer) y Z28A (recocida).  
Las muestras Z28 y Z28A presentaron una morfología caracterizada por 




















Las  imágenes BSE de  la Figura 3.7 ofrecen detalle de  la microestructura 
de las muestras Z28 y Z28A. En ambas aleaciones se aprecian abundantes zonas 
de mezcla  eutéctica Cr(Zr)+ZrCr2  (islotes  con punteado  oscuro),  la matriz  de 









esperado  según  el  diagrama  de  fases  (~31.5%  at.  Zr).  La  composición  de  la 






































SIN recocido (Z28) CON recocido (Z28A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) 
Global 28.7 (8) 71.3 (8) 28.8 (8) 71.2 (2) 
Matriz 
(ZrCr2) 
32.5 (8) 67.5 (8) 32.5 (8) 67.5 (8) 
Eutéctica 
(Cr(Zr) + ZrCr2) 
19.8 (8) 80.2 (9) 19.3 (9) 80.7 (9) 
Zr (% at.) O(%at.) Zr (% at.) O(%at.) Óxido 
ZrO2 




Los  valores  de  composición  de  los  crecimientos  de  óxido  en  las  dos 
muestras  sugieren  una  estequiometría  ZrO2.  Este  resultado  hay  que 







































































significativos del Cr  indican  texturas en el material. Por otro  lado,  los picos a 
~38.3º y  ~71º sugieren  la  presencia  de  las  fases  hexagonales  de  Laves  en  la 
aleación.  El  difractograma  de  la muestra  recocida  (Figura  3.8.b)  resulta más 
sencillo  de  interpretar  ya  que  los  picos  que  aparecen  pueden  relacionarse 
directamente con  la  fase cúbica de Laves αZrCr2 y con Cr  (bcc).   De nuevo,  la 
relación de intensidades de los picos, vuelve a indicar texturas en la muestra. 






Esta zona de una  sola  fase  (zona C de  la Figura 3.1) está  representada por  la 
aleación  sin  recocer Z32 y  la  recocida Z32A. El análisis mediante OM mostró 
para  ambas  una  morfología  caracterizada  por  multitud  de  grietas  y  poros 
distribuidos  por  todo  el  volumen,  especialmente  en  la  Z32.  La  Figura  3.9 
corresponde  a una  imagen OM de una  extensa  zona de  esta última  aleación. 
Además de las grietas y poros, también se observa en la figura la aparición de 






















  En  la  imagen  superior derecha de  la  Figura  3.9  se  observa  con mayor 
grado  de  magnificación  dicha  microestructura:  la  matriz  formada  por  el 



































La  Figura  3.10.a  muestra  la  distribución  de  la  mezcla  eutéctica 
Cr(Zr)+ZrCr2 (flecha maciza azul) sobre la matriz de ZrCr2 (tonalidad gris). En 
dicha matriz  se  observan  dos  tonalidades  de  grises,  indicando  fronteras  de 







la  anterior,  y  en  ella  pueden  observarse  con  mayor  precisión  las  zonas  de 
mezcla eutéctica y grupúsculos de microporos (flechas discontinuas).  
La  Figura  3.11 muestra dos  imágenes BSE pertenecientes  a  la  aleación 

































La  Figura  3.11.a muestra  la  distribución  de mezcla  eutéctica  sobre  la 
matriz de ZrCr2 (flechas azules macizas), y también una clara frontera de grano 
(flecha azul hueca). En la imagén 3.11.b, de mayor detalle, se observa la mezcla 







observa  una  línea  o  traza  de  puntos  (flecha  azul  discontinua  de  punteado 
redondo)  que  podría  asociarse  a  defectos  generados  por  el  paso  de  una 
dislocación  (núcleo)  en  su  desplazamiento  por  el  cristal  (la  línea  de  la 
dislocación saldría del plano de la fotografía). 
Al  igual  que  en  las  aleaciones  anteriores,  tras  análisis  de  imagen 
mediante  OM  y  SEM,  puede  concluirse  que  el  tratamiento  de  recocido  no 
cambia  la microestructura en este  tipo de aleación, manteniéndose  las mismas 
fases y en similares proporciones 
La  Tabla  3.7  muestra  los  valores  de  composición  EDX  de  las  fases 
presentes en las aleaciones Z32 y Z32A.  
 
SIN recocido (Z32) CON recocido (Z32A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) 
Global 32.5 (8) 67.5 (8) 32.0 (8) 67.0 (8) 
Matriz 
(ZrCr2) 
32.6 (8) 67.4 (8) 32.5 (8) 67.5 (8) 
Eutéctica 
(Cr(Zr) + ZrCr2) 





que  ninguna  de  las  dos muestras  difiere  en  composición  respecto  su  valor 
nominal  de  partida.  Considerando  los  márgenes  de  error,  tampoco  existen 
diferencias entre ambas muestras en cuanto a los valores de composición de la 
matriz  (ZrCr2)  se  refiere. Estos valores quedan definidos dentro del  rango de 
solubilidad  del  compuesto  intermetálico  (lado  rico  en  Cr)  indicado  en  el 
diagrama  de  fases. Un  último  resultado  es  que  la  composición  de  la mezcla 








a  la aleación  recocida Z32A  (Figura 3.12.b) sólo aparecen picos asociables a  la 
fase cúbica de Laves C15 y al Cr. Por las intensidades relativas de los picos del 













































intensidad (u. a.) 















ZrCr2 (C14 y/o C36)
b) 
 

























































por  abundantes  grietas  y  poros  sugiriendo  fragilidad.  La misma morfología 
también  fue observada mediante OM en  la aleación  recocida Z33A. La Figura 
3.13.b, de mayor magnificación  que  la  anterior, muestra una microestructura 
formada  por  una  matriz  de  ZrCr2  (tonalidad  gris)  y  numerosas  zonas 
caracterizadas por grupúsculos de microporos (flechas azules discontinuas). Las 
















































En  ambas  imágenes  se  observan  microporos  (flechas  azules 
discontinuas), crecimientos ricos en Zr (flechas blancas macizas) y fronteras de 
grano (flechas azules huecas). La imagen 3.14.b, de mayor magnificación que la 




está  asociado  a  la  presencia  de  maclas  y/o  defectos  de  apilamiento, 
característicos de estructuras cristalinas compactas (hcp y fcc). 
La aleación  recocida Z33A muestra  la mismas  fases y microestructuras 
que  la  aleación  sin  recocer  (Figuras  3.15.a  y  3.15.b),  pudiéndose  observar 
fronteras de grano,  crecimientos  ricos  en Zr, partículas de óxido y  efectos de 






























La Figura 3.16 muestra dos  imágenes BSE pertenecientes,  también, a  la 
aleación  recocida  Z33A.  En  ambas  imágenes  se  observan,  además  de  las 
fronteras de  grano  (variación  en  el  tono de  color  entre  granos), una  serie de 






















SIN recocido (Z33) CON recocido (Z33A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) 
Global 33.7 (8) 66.3 (8) 33.8 (8) 66.2 (8) 




 Según  la  tabla  anterior,  los  valores  de  las  composiciones  globales  en 
ambas muestras apenas difieren de los valores nominales de partida. Tampoco 
existen  diferencias  notables  en  lo  referente  a  la  composición  de  la  matriz 
(ZrCr2).  Teniendo  en  cuenta  los  márgenes  de  error  indicados,  el  valor  de 
composición para ambas muestras se acerca al estequiométrico. 
Con el  fin de comprobar si el contraste de  tonalidades   entre diferentes 
granos  de  la  matriz  (Figuras  3.14,  3.15  y  3.16)  se  debía  a  diferencias 
composicionales,  se  llevaron  a  cabo  nuevos  análisis  EDX,  indicando  una 
composición del 33.9 (8)% at. Zr, para las zonas de tono claro, y del 33.8 (8)% at. 
Zr para  las zonas de  tono oscuro. Considerando estos  resultados,  la variación 
a) 
20 μm 50 μm 
b)
 107
de  tonalidad no puede  asignarse  a  cambios de  composición  en  los diferentes 
granos sino más bien a diferencias de orientación cristalográfica entre ellos. Esta 




del analizador EDX,  fue  imposible determinar de  forma precisa  los valores de 
composición de  los dos  tipos de partículas observadas  en  las  imágenes de  la 
Figuras  3.14  y  3.15;  aun  así,  se puede  afirmar,  que  aquellas  que presentaban 
morfología  dendrítica  (tonalidad  clara)  poseían  alta  concentración  de Zr  con 
una  baja  concentración  de  oxígeno  (posible  solución  sólida  Zr(O);  las  de  
morfología irregular y tonalidad oscura, poseían una proporción de Zr y de O 
tal que podrían ser asignadas al óxido ZrO2. 
  La  Figura  3.17 muestra  los  difractogramas  correspondientes  a  las  dos 
aleaciones. El difractograma de la Figura 3.17.a indica la presencia de las fases 
cúbica y/o hexagonales de Laves. La relación de intensidades de las reflexiones 
a ~38.3º (plano (1 0 -1 3) si se considera la C14, o (1 0 -1 6) si se considera la C36) y a 
~42.2º (plano (2 0 -2 1) si se considera la C14, o (2 0 -2 2) si se considera la C36) 
indican  la existencia de textura en  las fases de Laves hexagonales. Un hecho a 
destacar en este mismo difractograma es la presencia de cuatro nuevos picos a 
~36.2º,  ~39.1º,  ~42.7º  y  ~66.3º,  no  observados  en  las  aleaciones  estudiadas 
anteriormente. En la Sección 3.4.5 de este Capítulo 3 y lo largo de esta Tesis, se 
demostrará que dichos picos pertenecen al óxido Zr3Cr3O0.5.  
Respecto  a  la  aleación  sometida  a  tratamiento  de  recocido,  el 
difractograma de la Figura 3.17.b indica que en ella sólo existe fase cúbica C15, 
al  mismo  tiempo  que  también  muestra  efectos  de  texturización  según  la 
dirección [1 1 0]. Es también destacable que en este patrón no aparecen los picos 
relacionados  con  el  óxido    Zr3Cr3O0.5,  lo  que,  en  un  principio,  puede  hacer 






































ZrCr2 (C14 y/o C36)
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Las  aleaciones  representativas  de  esta  zona  fueron  la  Z36  y  Z36A,  con 
composición nominal de partida 36% at. Zr  ‐ 64% at. Cr  (zona C de  la Figura 
3.1). Al  igual  que  todas  las  aleaciones  con  composición  dentro  del  rango  de 




representativa  de  la  aleación  Z36A.  En  esta  imagen,  además  de  las  citadas 
grietas y poros, se observan pequeñas hendiduras o depresiones superficiales, 




















muestras Z36  (3.19.a y 3.19.b) y Z36A  (3.19.c y 3.19.d). En  la  imagen 3.20.a  se 
aprecian  diferentes  partículas  o  crecimientos  (tonos  gris  intermedio  –flecha 
verde discontinua‐ y oscuro –flecha verde continua‐) sobre  la matriz de ZrCr2 
(tono  gris  claro).  La  imagen  3.20.b  ofrece mayor  detalle  y  en  ella  se  pueden 
diferenciar  tres  tipos  de  crecimientos  diferentes:  unos,  aparentemente 
homogéneos, con morfología irregular y tonalidad oscura (flecha verde maciza); 
otros,  también  irregulares,  de  aspecto  homogéneo  y  tonalidad  clara  (flecha 
verde  hueca); y unos últimos con aspecto de mezcla eutéctica muy heterogénea 
(flechas azules macizas). Por el contrario, las fotografías OM pertenecientes a la 
aleación  recocida  Z36A  indican  un  único  tipo  de  crecimiento  en  forma  de 










































El  análisis  de  imagen  mediante  SEM  ofrece  mayor  información 
microestructural de  las dos aleaciones. Efectivamente, en  la  imagen BSE de  la 
Figura  3.20.a  se  observan  con  gran  claridad  las  fronteras  de  grano  de  los 
cristales de ZrCr2 mediante un cambio brusco de tonalidad en la matriz (flecha 
azul  hueca);  también  son muy  evidentes  ciertos  crecimientos  de morfología 
irregular  y  apariencia  homogénea  (flechas  verdes  huecas);  por  último,  se 
observan crecimientos de Zr con tonalidad muy clara (flechas verdes macizas). 
En  la  imagen BSE de  la Figura 3.20.b  se observa  la matriz  (tonalidad oscura), 
zonas dispersas de mezcla eutéctica muy heterogénea (flechas azules macizas) y 
algunos  precipitados  de  Zr  (flechas  verdes  macizas).  De  nuevo,  resulta 
destacable  la  ausencia  de  los  crecimientos  de  tono  gris  intermedio  y  aspecto 
homogéneo observados en  la Figura 3.20.a. Sobre este  tipo de precipitados  se 
a) 







tomaron  imágenes  de  mayor  detalle.  Las  Figuras  3.21.a  y  3.21.b, 



































Figura 3.20: Fotografías  BSE  de las aleaciones Z36 (a) y Z36A (b). 
  
En la Figura 3.21.a se observa una formación con aspecto de fina mezcla 
(marca  (I)),  y  un  crecimiento  de  tonalidad  gris  intermedio  y  aspecto  muy 
homogéneo (marca (II)). La Figura 3.21.b resulta peculiar en cuanto a que en un 
mismo  crecimiento  se  observan  dos  zonas  totalmente  diferenciadas,  una  de 








































Figura 3.21: Fotografías  BSE  de la aleación Z36. 
 
 El  hecho  de  que  tras  repetidas  observaciones  no  se  hayan  encontrado 
partículas de aspecto homogéneo en  la muestra Z36A  (únicamente se observa 
en ella ZrCr2 como fase principal y Zr como segunda fase), indicaría que en la 
imagen de  la Figura 3.21.b  se ha  captado un momento del proceso  en  el que 
dichas partículas se transforman en las fases ZrCr2 y Zr (mezcla eutéctica). 
 El  análisis  de  composición  mediante  EDX  de  las  diferentes  fases  y 












SIN recocido (Z36) CON recocido (Z36A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) 
Global 36.9 (8) 63.1 (8) 36.9 (8) 63.1 (8) 
Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) Matriz 
(ZrCr2) 34.2 (8) 65.8 (8) - 34.4 (8) 65.6 (8) - 
Crecimientos 
Homogeneos 43 (2) 42.0 (2) 15 (3) - - - 





y,  teniendo  en  cuenta  los  márgenes  de  error,  similares  a  los  nominales  de 
partida. La  composición de  la matriz de ambas muestras  se encuentra dentro 
del  rango  de  solubilidad  del  compuesto  ZrCr2,  más  concretamente,  en  la 
frontera  correspondiente  al  lado  rico  en  Zr.  Al  igual  que  en  aleaciones 
anteriores no se detectó oxígeno en la matriz de la aleación. Sin embargo, en los 
crecimientos homogéneos observados en la muestra sin recocer Z36 (marca (II) 
en  la Figura 3.21) aparece oxígeno en una proporción,  respecto al Zr y Cr,  tal 
que  podrían  ser  relacionados  con  un  óxido  de  tipo  A3B3O  (detectado 
anteriormente mediante  XRD  en  la muestra  Z33).  También  aparece  oxígeno 
asociado a  los crecimientos de Zr observados en  las dos muestras. Los valores 
de desviación  señalados  en  la  tabla  indican que  existe una gran variación  en 





la muestra  recocida no  se encontraron zonas  con una distribución de  fases  lo 
suficientemente  homogénea  como  para  considerar  el  análisis  fiable  (Figura 
3.20.b). 
La  Figura  3.22 muestra  los  difractogramas  correspondientes  a  las  dos 
aleaciones.  El  difractograma  3.22.a  indica  que  en  la muestra  sin  recocer,  al 
menos,  la matriz  está  formada  por  una  de  las  fases  hexagonales  de  Laves, 
pudiendo también coexistir con ellas la fase cúbica C15. También en este patrón, 
aparecen picos que pueden asociarse al óxido Zr3Cr3O0.5 y a la fase alótropa αZr 
(hcp). La  relación de  intensidades de  los picos correspondientes a  las  fases de 
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intensidad (u. a.) 
a) 














ZrCr2 (C14 y/o C36)
b) 


















































Los picos del patrón 3.22.b  indican que en  la aleación recocida existe  la 
fase  C15  como  única  fase  de  Laves,  y  la  fase  alótropa  αZr.  La  relación  de 
intensidades entre  los picos característicos de  la fase C15  indican textura en  la 











Con el  fin de obtener un valor de composición  fiable para  los crecimientos de 
aspecto  homogéneo  detectados  en  la  aleación  Z36,  se  realizaron  análisis 
mediante  las  técnicas  EDX  y  WDS  en  diferentes  muestras  de  idéntica 




Tipo análisis instrumento nº análisis Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) 
EDX Hitachi S-3000N OK 22 43 (2) 42 (2) 15 (3) 
EDX JEOL JSM-6500F 6 47 (1) 44 (1) 9 (1) 




  Los  valores  de  composición  indicados  en  la  tabla  representan  los 
promedios  obtenidos  sobre  el  número  total  de  análisis  realizados  con  cada 
aparato;  los  valores  entre paréntesis  indican  las desviaciones  estándar de  las 
medidas. Un primer resultado es que todos los análisis de composición indican 
la  presencia  de  oxígeno  en  las  partículas  analizadas,  por  lo  que  dichas 
partículas podrían estar relacionadas con un óxido.  
Teniendo en cuenta los fundamentos en que se basan las dos técnicas de 
análisis  utilizadas  (Capítulo  2),  es  conveniente  indicar  que  los  valores  más 
fiables  en  cuanto  a  la  composición  de  las  partículas  analizadas  los 
proporcionaría  la microsonda  (WDS). Por  ello, puede  asignarse  al  óxido una 
fórmula estequiométrica aproximada: Zr3Cr3O0.5. 







matriz  del material  (fondo  de  tonalidad  oscura).  También  se  observan  en  la 
imagen crecimientos de Zr (tonalidad clara). 
                                                 
o El oxígeno se introdujo en el horno sólo en la primera hornada. 
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Por  otro  lado,  la  Figura  3.24  muestra  los  difractogramas  XRD  sobre 
polvo, correspondientes a dos aleaciones, una de ellas de tipo Z36 (aleada bajo 
atmósfera  de Ar),  y  otra Z36*  (bajo  atmósfera  de O). Ambos  difractogramas 
están normalizados a  la unidad para poder  ser comparados. Las  intensidades 
















































  Considerando  que  los  picos  anteriormente  citados  pueden  ser 
relacionados  con un óxido del  tipo A3B3O  (en  la  literatura  existen numerosas 
referencias  para  este  tipo  de  óxido,  aunque  en  ningún  caso  para  el 
Zr3Cr3O)21,22,23,24,  el  difractograma  de  la  Figura  3.24.b  pudo  ser  analizado 
mediante  el  método  Rietveld25.  La  Figura  3.25  muestra  el  difractograma 





















marcas mediante  círculos  huecos  representan  los  datos  experimentales,  la  línea 
continua anexa a los datos experimentales representa los datos ajustados, la línea 
continua debajo del difractograma indica el error, y las pequeñas barras verticales 




pudo  confirmar  la  estructura  cristalográfica  supuesta  (Fd 3m)  así  como  la 
posición  de Wyckoff  de  sus  átomos  base27.  También  se  determinó  con  gran 
precisión su parámetro de redq, y, del análisis cuantitativo, se pudo obtener  la 
                                                 
p  El  análisis  cuantitativo  del  difractograma  de  la  Figura  3.25  ofreció  los  siguientes  datos. 
Abundancias  (% peso): 37  (2) de  fase C14, 46  (2) de C36, 2  (3) de C15, y 15  (1) de Zr3Cr3O0.5; 
factores de Bragg: 7.85 para la C14, 10.1 para la C36; 17.1 para la C15 y 13.9 para el Zr3Cr3O0.5; 
factores de acuerdo y bondad del ajuste: Rwp=9.21, Rp=6.78, y χ2=2.37. 
q  Para  una  primera  estimación  del  parámetro  de  red  se  utilizó  el  software  de  simulación 
CARINE. 
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abundancia de este óxido en  la muestra  (15  (1)% peso). La Tabla 3.11 agrupa 
todos estos datos. 
 






Wyckoff  Pos. de Wyckoff 
Zr3Cr3O0.5 Fd 3 m 
(227) 




















que a una determinada  temperatura  este  tipo de óxido dejaba de  ser  estable.  
Con  el  fin  de  estimar  un  valor  aproximado  para  esa  temperatura,  se 
caracterizaron mediante OM cuatro muestras Z36, cada una de ellas sometida a 










































a)  1573 K
b)  1373 K
c)  1173 K
d)  973 K















En  las  imágenes  3.26.a  y  3.26.b,  los  crecimientos  asociados  al  óxido 
(flechas  huecas  verdes)  son muy  evidentes  y  no  aparecen  signos  de mezcla 





a  temperatura  ambiente.  La  Figura  3.27  compara  los  difractogramas 

























muestra  Z36  aleada  bajo  condiciones  estándar  y  posteriormente  sometida  a 
diferentes tratamientos de recocido. 
 
En  la Figura 3.27 puede  comprobarse que  el pico más  significativo del 
óxido  Zr3Cr3O0.5  (39.1º)  se  desvanece  según  aumenta  la  temperatura  y 
desaparece  totalmente  a  la  temperatura  de  1373  K.  En  el  difractograma 
correspondiente a  la muestra recocida a 1573 K, ya no se observa ningún pico 
asociable  al  óxido  ni  a  las  fases  hexagonales  de  Laves  C14  y  C36, 
manifestándose únicamente  aquellos pertenecientes  a  la  fase  cúbica de Laves 
C15 y  a  la hexagonal  αZr. Para  conocer  con  total  seguridad  si  en  la  aleación 















de  ser  estables  a  temperaturas  comprendidas  entre  1173  K  y  1373  K, 








































de  crecimientos  identificados  con  el  óxido Zr3Cr3O0.5  (flechas  verdes  huecas). 
Por el contrario, en  las muestras que  fueron aleadas con Mm  (Figuras 3.28.c y 
3.28.d)  desaparecen  totalmente  este  tipo  de  crecimientos,  manifestándose 
únicamente sobre la matriz precipitados que, como se verá posteriormente tras 
análisis EDX, se identifican con Zr (flechas amarillas macizas). 
El  análisis  de  imagen  mediante  SEM  proporciona  muy  buen  detalle 
microestructural de  las  cuatro aleaciones estudiadas. Las micrografías BSE de 
las  Figuras  3.29.a  y  3.29.b  pertenecientes  a  muestras  Z36  aleadas  bajo 
condiciones estándar y a 120 A, presentan la típica microestructura de este tipo 
de aleaciones: ZrCr2 como matriz (tonalidad gris oscuro), crecimientos de óxido 






































Zr3Cr3O0.5  a  la  vez  que  se  hacen muy  evidentes  las  partículas  de Zr  (flechas  
macizas  amarillas).  El Mm  en  las  aleaciones  aparece  en  forma  de  pequeñas 
partículas de  tonalidad clara dispersas por  todo el volumen  (flechas amarillas 
huecas).  Las  imágenes  BSE  de  la  Figura  3.30 muestran  con mayor  detalle  la 
distribución  del Mm  en  las  aleaciones.  El Mm  (partículas  de  tonalidad  gris), 
formado por Ce, La, Nd y Pr, se distribuye con morfología de pequeños islotes 
de contorno redondeado (generalmente <100 μm) formando grupúsculos  sobre 
la matriz  de  la  aleación,  de  la  que  parecen  estar  aislados  sin  apariencia  de 
mezcla.  Dentro  de  las  partículas  de  Mm  se  distinguen  zonas  con  distinta 












































Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) 
Global 36.5 (8) 63.5 (8) - sin medir sin medir sin medir 
matriz (ZrCr2) 34.8 (8) 65.2 (8) - 34.3 (8) 65.7 (8) - 
Zr 64 (2) 6 (2) 30 (2) 80 (2) 4 (2) 16 (2) 
 







analizador EDX y es por  lo que,  tras el análisis de  la  composición EDX de  la 
aleación, el Mm no es detectado). Los valores de composición de  la matriz en 
ambas  aleaciones  resultan  similares  y  están  de  acuerdo  con  lo  que  indica  el 
diagrama  de  fases.  En  ninguna  de  las  aleaciones  analizadas  pudo  medirse 
oxígeno en la matriz, y tampoco se detectaron elementos componentes del Mm. 
Por  último,  señalar  que  los  precipitados  de Zr, más  evidentes  en  la muestra 
Z36_mis2  que  en  la Z36_mis1,  al  igual  que  en  todas  las muestras Z36,  llevan 
asociados una considerable cantidad de oxígeno. 
  Un hecho destacable es la  modificación de composición del Mm tras ser 






O (% at.) La (% at.) Ce (% at.) Pr (% at.) Nd (% at.) Zr (% at) 
Mischmetal 
comercial de partida 25 (9) 25 (4) 38 (5) 3.2 (8) 8 (2) - 
Mischmetal 
en Z36_mis1 63 (3) 16 (2) 10.3 (8) - 2.7 (8) 8 (4) 
Mischmetal 






que  la  relación  de  proporciones  entre  los  elementos  base  del  Mm  (Ce/La) 
cambia de forma notable si se compara el material comercial de partida con las 












la  muestra  Z36_mis1  resultó  del  2.45  con  desviación  0.05,  y  en  la  muestra 
Z36_mis2, del 2.77 con desviación 0.26. Por lo tanto, la cantidad de O en el Mm 
de  las  muestras  aleadas  aumentó  en  seis  veces  respecto  al  del  material 
comercial de partida. Esto indicaría que el Mm absorbe buena parte del O que, 
de otra manera, acabaría disuelto en el Zr y/o en la matriz de ZrCr2. 






Los  restantes  picos  de  los  difractogramas  han  sido  identificados  con  las  tres 
fases de Laves y con la fase αZr. 
Una  simple  comparación de  los  tres difractogramas permite  confirmar 
los  resultados obtenidos del análisis de  imagen mediante OM y SEM  (Figura 
3.28 y Figura 3.29), y es que no existen picos característicos del óxido Zr3Cr3O0.5 
en  los  patrones  de  las muestras  Z36_mis1  y  Z36_mis2.  Esto  significa  que  la 
adición de Mm a las muestras Z36 impide que se generen crecimientos de dicho 
óxido en ellas. 
El  hecho de  que  en  ningún difractograma de  las muestras Z36_mis1  y 
Z36_mis2  se  aprecien  picos  relacionados  con  alguno  de  los  componentes  del 
Mm se debe a la baja cantidad utilizada en las aleaciones. 
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La  Figura  3.32  muestra  el  difractograma  perteneciente  a  la  aleación 
Z36_120. Esta muestra se aleó con el fin de poder descartar definitivamente si la 












































del  óxido  Zr3Cr3O0.5  siguen  apareciendo  en  el  difractograma.  Este  resultado 
junto a  los obtenidos  tras el análisis de  imagen mediante OM y SEM  (Figuras 
3.28.b  y  3.29.b)  llevan  a  la  conclusión  que  es  el Mm  y  no  la  temperatura  el 
causante de la inhibición del óxido. 
Por  último,  es  conveniente  indicar  que  el  efecto  inhibidor  del  Mm 
también ha sido detectado en aleaciones con composición estequiométrica Z33. 
La Figura 3.33 muestra los difractogramas XRD en polvo de dos aleaciones, una 
sin  aditivo  (Z33)  y  la  otra  con  aditivo  (Z33_mis).  En  el  difractograma  de  la 
Figura  3.33.a  (muestra  sin  aditivo)  exhibe  las  dos  reflexiones  de  Bragg más 





































































a) 500 nm b) 500 nm c) 500 nm 
 128




de  puntos  (spots)  y  se  les  ha  asignado  los  ejes  de  zona  [1  ‐1  0]  y  [1  0  ‐1] 




pertenecientes  al mismo  tipo  de  red.  Los  ejes  de  zona  y  la  posición  angular 
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último  (3.35.f).  Esta  construcción  estereográfica  confirmó  que  los  valores 
angulares de  la posición de  la muestra respecto al haz primario obtenidos del 
microscopio (θ1 y θ2) y los valores angulares correspondientes a  las posiciones 























































  La  imagen OM de  la Figura 3.37, perteneciente a  la aleación sin recocer 
Z41  muestra  una  morfología  caracterizada  por  la  ausencia  de  grietas  en  el 
material  y  la  abundancia  de  poros  (hendiduras)  distribuidos  por  todo  su 



















 Las  dos  imágenes OM  de  la  Figura  3.38  aportan mayor  detalle  sobre 
ambas aleaciones. En ellas se observa que sobre la matriz de ZrCr2 (fondo claro) 
aparecen  en  tono  más  oscuro  numerosas  partículas  o  crecimientos  de  Zr 
distribuidos por  todo  el volumen  (flechas azules macizas). Estos  crecimientos 
de Zr  tienen una morfología  irregular y  forman parte de una mezcla eutéctica 
(ZrCr2 + Zr) muy heterogénea.  





































Por  lo  indicado  en  las  figuras  3.39.a  y  3.39.b,  apenas  se  aprecian 
diferencias  microestructurales  entre  ambos  tipos  de  muestras.  Únicamente 








































Los  resultados  de  composición  EDX  para  las muestras Z41  y Z41A  se 
indican en la Tabla 3.14. En esta tabla, y al contrario que en otras  anteriores, no 
se  han  incluido  los  análisis  correspondientes  a  la mezcla  eutéctica,  y  es  que, 









SIN recocido (Z41) CON recocido (Z41A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) 
Global 42.2 (8) 57.8 (8) - 43 (2) 57 (2) - 
Matriz (ZrCr2) 34.2 (8) 65.8 (8) - 34.9 (8) 65.1 (8) - 




  Teniendo  en  cuenta  los  errores  asociados,  los  valores  de  composición 
global para ambas aleaciones son equivalentes y próximos a su valor nominal 
de partida. En ambas muestras la matriz posee una composición rica en Zr (34.2 
(8)% para  la Z41 y 34.9  (8)%, para  la Z41A), de acuerdo con  lo señalado en el 
diagrama  de  fases.  Respecto  a  los  crecimientos  de  Zr  los  resultados  son 
dispares,  y  es  que,  las  diferentes  zonas  de  análisis  en  estos  crecimientos 
presentaron una enorme desviación en  los valores de composición, sobre todo 
en  la  muestra  sin  recocer  (en  esta  muestra  la  composición  de  Cr  en  los 
crecimientos  de  Zr  resulta  excesiva  ya  que  según  el  diagrama  de  fases  la 
solución  sólida Zr(Cr)  sólo admitiría hasta un 8% at. Cr  si  se  trata de  la  fase 
alótropa βZr y hasta un 1% si se trata de la αZr). El problema en esta disparidad 
de  medidas  puede  ser  debido  a  que  la  resolución  (entre  1  y  5  μm)  del 
analizador utilizado es insuficiente para obtener un valor fiable de composición 
en este tipo de crecimientos.  
Finalmente,  la  Figura  3.40  muestra  los  difractogrmas  XRD  para  las 





la  fase  αZr.  Del  mismo  modo  que  en  aleaciones  anteriores,  en  esta  última 







































La  imagen OM de  la Figura 3.41 pertenece a  la aleación recocida Z85A, 
en  ella  se  observa  un  material  libre  de  grietas  y  poros  con  una  marcada 
rugosidad, consecuencia del proceso de atacado en la etapa final de pulido. Bajo 
un  punto  de  vista morfológico,  la  imagen OM  de  la  Figura  3.41  también  es 
representativa de la muestra sin recocer Z85. 
Intensidad (u. a.) 
a) 










ZrCr2 (C14 y/o C36)
b) 






























  El  análisis  de  imagen  mediante  SEM  proporciona  información 
microestructural  de  estas  dos  aleaciones.  Las  Figuras  3.42.a  y  3.42.b 
corresponden a la muestra sin recocer Z85, en la primera de ellas se observa la 
solución  sólida Zr(Cr)  (tonalidad clara) con morfología dendrítica  rodeada de 
una  fina mezcla eutéctica, ZrCr2+Zr, muy homogénea  (tonalidad más oscura). 
La  imagen 3.42.b, con mayor magnificación que  la anterior, ofrece más detalle 
sobre  la  citada microestructura:  las dendritas  (Zr)  aparecen  rodeadas de una 
capa de tonalidad más oscura, asociada a segregados de Cr pertenecientes a la 
mezcla eutéctica (flechas amarillas huecas). 
Las  imágenes  BSE  pertenecientes  a  la  aleación  recocida  muestran 
diferencias microestructurales  respecto  a  las de  la  aleación  sin  recocer. En  la 
Figura  3.42.c,  el  crecimiento  dendrítico  de  solución  sólida  Zr(Cr)  no  es  tan 




valiosa  información microestructural de  las partículas de ZrCr2 que  rodean  la 
solución  sólida Zr(Cr). Efectivamente, en estas partículas  se observa un cierto 
interlineado  (flechas  rosas  macizas)  que  puede  estar  relacionado  con  los 
defectos de apilamiento y/o con maclado, propios de estructuras compactas. El 
hecho  de  que  este  interlineado  aparezca  en  un  mismo  grano  en  diferentes 
direcciones sugiere la presencia de la fase de Laves C15 en el material.s  

































SIN recocido (Z85) CON recocido (Z85A) 
compuesto 
Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) O (% at.) 
Global 84 (1) 16 (1) - 85.7 (9) 13.3 (9) - 
ZrCr2 - - - 34.2 (8) 65.8 (8) - 
Matriz (Zr) 72 (4) 3 (1) 25 (4) 89 (2) 2 (2) 9 (3) 
















Teniendo  en  cuenta  el  margen  de  error,  los  valores  de  composición 
global en ambas aleaciones apenas se desvían del nominal de partida. Debido al 
reducido tamaño de las partículas de ZrCr2 que forman la mezcla eutéctica en la 
muestra  sin  recocer,  fue  imposible  determinar  su  composición  con  los 
analizadores  utilizados.  Por  el  contrario,  en  la  aleación  recocida  fueron 








valores  de  la  tabla  para  dicha  mezcla  pueden  considerarse  fiables.  En  la 
aleación  recocida no aparecen zonas de eutéctica claramente definidas, por  lo 
que, para esta mezcla, no se han presentado resultados de composición. 
Los difractogramas XRD de  la Figura 3.43  indican que  las partículas de 
ZrCr2 se presentan como única  fase de Laves C15, ya que no aparece en ellos 
ningún  pico  que  pueda  ser  asociado  a  las  fases  hexagonales.  Este  último 
resultado confirma  lo señalado en el diagrama de fases, y es que, en muestras 
con  ese valor de  composición,  tanto  recocidas  como  sin  recocer,  la única  fase 
posible es la cúbica C15. La baja intensidad de las reflexiones correspondientes 




















intensidad (u. a.) 
a) 













































































refieren,  así  es  el  caso  de  la  composición  de  las mezclas  eutécticas.  De  los 
estudios  más  relevantes  del  sistema  Zr‐Cr  pueden  ser  considerados  tres 
diagramas de  fases: el debido a Dogamala y colab.4  (coincide plenamente con 
Alcock y colab.28); el de Arias y Abriata9, y por último, el de Zeng y colab. 11 Los 
valores  de  composición  de  las  mezclas  eutécticas  indicados  en  los  citados 





diagramas/estudios eutec. Lado rico Cr (%at. Zr) 
eutec. Lado rico Zr 
(%at. Zr) 
Dogamala [4] 20 72 
Arias [9] 18 78 
Zeng [11] 17 77 
Kanazawa [13] 20.5 72 








publicados  por Kanazawa  y  colab.,  pese  a  haber  utilizado,  éstos  últimos,  un 
método  diferente  para  su  obtención:  Kanazawa  y  colab.  analizaron 
composiciones de  aleaciones  en  las que  apenas  existían  fases mayoritarias de 
Cr, Zr o ZrCr2, exhibiendo prácticamente mezcla eutéctica (estas composiciones 
estarían  muy  próximas  a  las  de  dicha  mezcla),  y,  a  partir  de  los  valores 
obtenidos,  por  interpolación,  establecieron  una  aproximación  para  la 
composición de la mezcla. Por nuestra parte, y como ya se indicó en anteriores 
secciones,  se  analizaron,  exclusivamente,  las  zonas  de mezcla  eutéctica más 
representativas  en  cada una de  las  aleaciones  (zonas de mezcla homogénea), 
poniendo un especial cuidado en obtener resultados  fiables con un bajo error. 
Estas  precauciones  hicieron  que  para  el  valor  de  la  mezcla  eutéctica 
 140
correspondiente  al  lado  rico  en  Cr,  únicamente  se  tuviesen  en  cuenta  las 
muestras recocidas Z8A y  la Z28A, y para  la eutéctica correspondiente al  lado 
rico en Zr, la muestra Z85.  
Según  la  Tabla  3.16,  el  valor  de  composición  de mezcla  eutéctica más 
discrepante  corresponde  al  del  diagrama  de  Arias,  concretamente  para  la 
mezcla correspondiente al lado rico en Zr. 
La  coincidencia  de  nuestros  valores  con  dos  de  los  cuatro  trabajos 
publicados,  unida  al  hecho  de  que  las  desviaciones  estándar  en  nuestras 
medidas (1% at. Zr para el lado rico en Cr y 2% at. para el lado rico en Zr) sea 
menor que  las que se obtienen al considerar  los diferentes diagramas de  fases 
del  sistema  (1.4%  at.  para  el  lado  rico  en Cr  y  3%  para  el  lado  rico  en  Zr), 
otorgan un alto grado de fiabilidad a los resultados de este trabajo doctoral. 
Con todo ello, podemos concluir que, de acuerdo con nuestro estudio, los 






diagrama  binario  Zr‐Cr,  en  este  apartado  se  analizarán  y  discutirán  nuevas 
fases y microestructuras que aparecieron al caracterizar las aleaciones utilizadas 
en  este  trabajo.  Por  su  importancia,  el  óxido  Zr3Cr3O0.5  y  la  nueva  fase 
metaestable de tipo AB, ZrCr, serán discutidos en apartados diferentes. 
Una de las fases que fue detectada con mayor frecuencia y con distintas 
técnicas de  caracterización  es  el  óxido ZrO2. Este  óxido  aparece  en  forma de 
partículas  de  morfología  circular  distribuidas  por  todo  el  volumen  de  las 
aleaciones con baja composición nominal de Zr, bien sean  recocidas como sin 
recocer, manifestando una alta estabilidad (el ZrO2 no ha sido detectado en las 
aleaciones  con  composición  nominal  rica  en  Zr). Una  explicación  de  porqué  
este óxido aparece en muestras con baja abundancia de Zr se basa en que, tras 
alear  este  tipo  de muestras,  según  el  diagrama  de  equilibrio  del  sistema,  se 
forma Cr y ZrCr2 como primera y segunda fase (o al contrario, dependiendo de 
la composición), quedando una pequeña cantidad de Zr sin disolver en  forma 






Zr‐O,  insuficiente  como  para  poder  formar  el  citado  óxido,  quedando  en  su 
lugar una solución sólida Zr(O) o el óxido Zr3Cr3O0.5, anteriormente analizado. 
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Los  óxidos  de Cr: Cr3O, Cr2O3, CrO2  y CrO0.87,  aparecen  en  aleaciones 
muy ricas en Cr (92% at. Cr), y sólo han podido ser detectados mediante XRD. 
De  ellos,    sólo  el Cr2O3    es estable, por  lo que ninguno de  los  restantes viene 







de polvo adherido a  las   paredes del horno  tras  la preparación de  la muestra, 
hace pensar que es el tratamiento de recocido el que facilitaría su formación. Así 
mismo, existen publicaciones sobre este Cr metaestable16, y por  lo  indicado en 
ellas,  y  al  contrario  de  lo  que  nosotros  hemos  comprobado,  se  formaría  por 





El  Zr3Cr3O0.5  es  un  óxido  del  tipo  A3B3O  y  se  genera  tanto  en  procesos  de 
aleación  como  de  homogenización  térmica  de  compuestos  intermetálicos  del 
tipo AB2. Como  ya  fue  comentado,  los  óxidos A3B3O  han  sido  estudiados  y 
analizados  en  la  literatura,  concretamente,  al  tratarse  de  aleaciones 
multicomponentes  basadas  en  TiMn2  (Zr1‐xTix(Mn1‐yVy)2.21,22,24,27).  Sin  embargo, 
hasta  donde  nosotros  conocemos,  no  se  han  encontrado  referencias  a  la 
existencia de estos óxidos en aleaciones binarias de Zr y Cr, y por  lo  tanto, se 
desconoce  la  influencia que pudiesen  tener  sobre  las  fases y microestructuras 
que se forman en estas aleaciones. El hecho de que el óxido Zr3Cr3O0.5 haya sido 
detectado  y  analizado  durante  este  estudio  del  diagrama  de  fases,  va  a 
representar una novedosa y valiosa aportación en el conocimiento del sistema 




Después  del  análisis  de  caracterización  sobre  muestras  sin  recocer  y 
recocidas de tipo Z33 y Z36 se puede concluir que el óxido Zr3Cr3O0.5 se genera 
durante el proceso de aleación en el horno de arco, y, al contrario que en  los 
compuestos  basados  en  TiMn2,  se  descompone  durante  el  tratamiento  de 
recocido a temperaturas superiores a 1373 K. 
El  hecho  de  que  dicho  óxido  se  haga más  evidente  en  aleaciones  con 








Como ha  sido  comprobado  en  la  Sección  3.4.5  (Figuras  3.20 y  3.22),  el 
tratamiento de recocido a 1573 K descompone totalmente el óxido en  las fases 
C15 (ZrCr2) y αZr, quedando, principalmente, el excedente de O como elemento 







en  la  hipótesis  del  párrafo  anterior,  este  hecho  podría  explicarse  por  la  baja 
proporción  de  solución  sólida  de  Zr  existente  en  este  tipo  de muestras.  En 
aleaciones    de  composición  nominal  estequiométrica  recocidas  (Z33A),  no  se 
detectó la presencia de este óxido, lo que vuelve a confirmar que el tratamiento 
de recocido lo desestabiliza. 
  Por  otra  parte,  ya  se  demostró  en  la  Sección  3.4.5.1  que  la  adición  de 
pequeñas  cantidades  de Mm  ejercen un  efecto  inhibidor  en  la  formación del 
citado  óxido.  En  este  caso,  el  oxígeno  se  incorpora  al  Mm  como  elemento 
intersticial o  formando óxidos con sus elementos base  (CeO2, Ce2O3, etc.). Esta 
última  afirmación  viene  confirmada  por  los  resultados  de  composición 
indicados en  la Tabla 3.13, en  la que  la proporción de O en el Mm que  forma 





Como  se  indicó  en  la  Sección  3.2,  y  hasta  donde  nosotros  conocemos,  en  el 
sistema Zr‐Cr sólo han sido investigadas dos fases metaestables: la martensítica 
α’ (hcp) y la fase ω (hexagonal). Los resultados obtenidos tras la caracterización 
mediante  EDX  y  TEM  en  una  muestra  de  tipo  Z36  (Sección  3.4.5.2,)  han 
probado la existencia de una nueva fase cristalina metaestable en el sistema Zr‐
Cr.  Esta  fase,  con  estequiometría  cercana  a  la  equiatómica,  posee  estructura 
cúbica fcc con parámetro de red de ~0.817 nm.30 
Con objeto de entender  la  formación de esta nueva  fase, es conveniente 
analizar otras fases de composición equivalente presentes en sistemas binarios 
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similares.  Así,  en  los  sistemas  Fe‐Ti,  Mn‐V  y  Mn‐Ti  han  sido  encontradas, 
respectivamente,  las  fases  FeTi,  MnV  y  MnTi29;  dichas  fases  son  estables  y 
poseen  estructura  cúbica  (Pm3m)  en  el  caso  del  FeTi  y  MnV,  o  tetragonal 
(P42/mnm) para  el MnTi.31,32,33,34  Sin  embargo, no  existen  fases  estables de  este 
tipo en el sistema Zr‐Cr. Por otro lado, en el sistema Ti‐Cr, la formación de fases 
metaestables como el β‐TiCr ha sido investigada y, según lo publicado, esta fase 
puede  ser  sintetizada  en aleaciones  con  composición 50% at. Ti y 50% at. Cr, 
mediante  tratamiento  térmico  seguido  por  un  templado,  y  también,  en 
aleaciones de composición TiCr2‐x  (x=0; 0.2; 0.5), mediante aleación mecánica35. 




Zr1‐xTix(Mn1‐yVy)2,  basadas  en  fases  de  Laves  TiMn2,  encontrar  fases  con 
composición  (Zr0.5Ti0.5)3(Mn0.5V0.5)3,  cercana  a  la  equiatómica.  Estas  fases  se 
estabilizarían mediante la aportación de oxígeno en los procesos de aleación, y 
su  análisis  estructural  indican  que  cristalizan  según  la  estructura  cúbica 
centrada  en  las  caras  (Fd 3m)  mostrando  la  fórmula  general  A3B3O.23,24  Un 
ejemplo de dichas fases perteneciente al sistema Zr‐Cr, descubierto y analizado 
en este trabajo doctoral, es el óxido Zr3Cr3O0.5. Por los resultados expuestos en la 
Sección 3.4.5.1, el óxido Zr3Cr3O0.5  cristaliza en el  sistema  cúbico  fcc  (Fd 3m) y 
posee un parámetro de  red de  1.19690  (2) nm, por  lo que,    la posibilidad de 
poder asociar dicho óxido a la fase metaestable ZrCr (0.817 nm) también ha de 
ser descartada. 
  Por  lo  tanto,  el mecanismo de  formación de  la nueva  fase metaestable 
ZrCr encontrada en el sistema Zr‐Cr no puede ser fácilmente extrapolado desde 
fases  con  composiciones  similares  presentes  en  otros  sistemas  binarios 
equivalentes. Sin embargo, basándose en el diagrama de fases del sistema, en el 
que  Zeng  y  colab.11,36  proponen  la  reacción  metatéctica 
βZrCr2 ↔ L  +  αZrCr2  (Figura  3.44) para una  temperatura de  1838 K  y única 
composición del 36% at. Zr, podría explicarse  la  formación de esta nueva  fase 
metaestable:  la  fase  líquida  formada  durante  la  citada  reacción  tiene  una 
composición  parecida  a  la  equiatómica, máxime  si  se  tiene  en  cuenta  que  el 
proceso de  enfriamiento  es  rápido,  lo que  implicaría que  la  curva de  liquidus 
podría desplazarse hacia la zona pobre en Zr; la subsecuente cristalización de la 
fase  líquidus  en  la  fase  estable  de  Laves  C15  estaría  parcialmente  impedida 
debido al necesario ajuste composicional, y, por lo tanto, la cristalización de la 
fase líquida en una estructura cúbica de tipo fcc sería factible. 
El  hecho  de  que  esta  fase  se  haya  encontrado  en  muestras  con  un 
estrecho  rango de  composición  entorno al de  la  reacción metatéctica, unido a 






























A  modo  de  conclusión  la  Tabla  3.17  muestra  las  fases  minoritarias 
encontradas en este trabajo para el sistema binario Zr‐Cr, pudiendo destacarse 
la presencia del  óxido Zr3Cr3O0.5    (como  se  verá  en  el Capítulo  4,  este  óxido 
puede  influir  indirectamente  en  el  polimorfismo  que  exhibe  el  compuesto 
intermetálico  ZrCr2),  y  la  nueva  fase metaestable  ZrCr,  por  la  novedad  que 
supone su descubrimiento.  
Reacción METATÉCTICA 
βZrCr2 ↔ L + αZrCr2 
(36 % at. Zr- 64% at. Cr)  
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B  ZrO2     P21/c (#14) SEM, EDX , OM Z28 alta 
C ZrO2 
Zr3Cr3O0.5 













D Zr3Cr3O0.5 Fd-3m XRD Z41 baja 






conocido),  las  técnicas  de  caracterización  y  aleaciones  en  las  que  fueron 
detectadas, y, por último,  el grado de  evidencia, a modo  cualitativo,  con que 
fueron observadas.  
 




compuesto  intermetálico  ZrCr2,  en  el  presente  estudio  se  ha  utilizado  un 
método  experimental  basado  en  la  representación  gráfica  de  los  valores  de 




Zr o Cr durante el proceso de preparación de  las muestras,  se espera que  los 
resultados  obtenidos  de  composición  al  aplicar  ambos  métodos  sean 
comparables. 




presente  en  las aleaciones. En  la primera zona,  el valor más bajo de Zr  en  el 
compuesto marcará el límite inferior de su rango de solubilidad; en la segunda 
zona,  se  observa  un  aumento  de  Zr  en  el  compuesto  en  función  de  la 
composición  global  de  la  aleación;  por  último,  en  la  tercera  zona,  el  valor 
máximo  de  Zr  en  el  compuesto  indicará  el  límite  superior  de  su  rango  de 
solubilidad. 
 146













 s in  re c o c e r
3 1 .6 %










c o m p . g lo b a l d e  la  a le a c ió n  (%  a t . Z r)













 c o n  re c o c id o
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3 4 .9 %
a) b)
Según  las  dos  gráficas  de  la  Figura  3.45,  el  límite  inferior  para  las 
muestras  sin  recocer queda establecido en 31.6  (8)% at. Zr, y 32.5  (8) para  las 
muestras  recocidas. La diferencia entre estos dos valores se debe a que en  las 
muestras  sin  recocer de  composición pobre  en Zr,  el  rápido  enfriamiento del 
fundido en el horno de arco dificulta  la difusión de Zr hacia el ZrCr2. En  las 

























Del mismo modo  que  en  la  sección  anterior,  la  Tabla  3.18  indica  los 
valores  límite para el rango de solubilidad del ZrCr2 publicados en dos de  los 
diagramas de  fases  anteriormente  citados y  los dos  estudios  sobre  el  sistema 
binario Zr‐Cr considerados.t  
 
diagramas/estudios límite inf. (%at. Zr) límite sup.(%at. Zr) 
Arias [9] ~ 31  ~36 
Zeng [11] ~ 31 ~38 
Kanazawa [13] ~ 31 ~ 34 
Este trabajo doctoral  32.5 (8) 34.9 (8) 
 
Tabla 3.18u: Valores límites de composición para el rango de solubilidad del ZrCr2. 








publicado  sobre  el  sistema  binario.  Según  éstos  últimos,  el  límite  inferior  de 
solubilidad del Zr en el compuesto intermetálico quedaría establecido en torno 
a  31%  at.  Zr  (este  valor  se  mantiene  constante  para  cualquier  valor  de 
temperatura  de  equilibrio).  Tras  el  análisis  de  imagen  BSE  de  la  muestra 
recocida  Z32A  (Figura  3.11),  la  aparición  de  multitud  de  zonas  de  mezcla 
eutéctica no puede ser explicada si consideramos ese valor como límite inferior, 
ya que, para esta muestra  (composición global del 32.0  (8)% at. Zr), según  los 
citados diagramas de  fase, únicamente podría existir el  compuesto ZrCr2. Por 
ello, proponemos como valor de composición para el  límite  inferior del rango 
de  solubilidad  del  compuesto  ZrCr2,  el  obtenido  en  este  trabajo  de  Tesis: 
32.5 (8)% at. Zr. 
   Comparar  los  límites  superiores  del  rango  de  solubilidad  resulta más 
complicado, ya que, por  lo  indicado en el diagrama de fases de Zeng y colab., 
este  límite  es  variable  en  dependencia  con  la  temperatura  de  equilibrio  del 
sistema.v  Por  lo  indicado  en  los  difractogramas  de  las  Figuras  3.40  y  3.43, 
correspondientes a  las muestras  recocidas Z41A y Z85A, en ambas aleaciones 
únicamente  fue  detectada  la  fase  alótropa  αZr,  esto  significa  que,  según  el 
diagrama de Zeng, el límite superior obtenido en nuestros análisis sólo debería 
ser  comparado  con  los  valores  que  ofrece  el  diagrama  a  temperaturas  por 
debajo de 1108 K. El valor del diagrama para esa temperatura, ~35% at. Zr, es 
prácticamente coincidente con el que se ha obtenido en este trabajo. 
  Como  se  comentó  anteriormente,  dentro  del  rango  de  solubilidad  del 
compuesto  intermetálico,  la  abundancia  de  Zr  crece  en  función  de  su 
composición global (% at. Zr). Un efecto directo de la variación de composición 
en  las muestras  es  la  variación  del  parámetro  de  red  del  compuesto.  Por  lo 
expuesto  en  la Sección  3.4,  todas  las  aleaciones  sin  recocer presentaron  como 











































(% at. Zr) 
Comp. ZrCr2 
(% at. Zr) 
Recocidasx 
 a (nm) 
8 (2) 32.8 (9) 0.7205 (2) 
28.8 (8) 32.5 (8) 0.7205 (2) 
32.0 (8) 32.5 (8) 0.7210 (2) 
33.8 (8) 33.6 (8) 0.7210 (2) 
36.9 (8) 34.4 (8) 0.7215 (2) 
43 (2) 34.9 (8) 0.7218 (2) 
























Figura  3.46:  Variación  del  parámetro  de  red  en  función  de  la  composición  global  en  las 
aleaciones con tratamiento de recocido. 
 










































la Figura  3.45.b,  si  se  tienen  en  cuenta  los márgenes de  error  indicados. Con 
todo ello, el error que conlleva el ajuste de los valores del parámetro de red en 




fase  C15  en  función  de  la  estequiometría  del  compuesto  intermetálico,  se 
obtiene al relacionar dicho parámetro con el valor de composición de Zr (% at.) 



















Figura 3.47: Variación del parámetro de  red de  la  fase C15 en  función de  la composición del 
compuesto ZrCr2 en aleaciones con tratamiento de recocido. 







La  línea  recta  de  la  gráfica  de  la  Figura  3.47  representa  el  ajuste  por 
mínimos cuadrados de todos los datos considerados en este estudio a excepción 
del  correspondiente  a  la  aleación  Z85A.  El  parámetro  de  red  de  esta  última 
aleación  representa  una  anomalía  (0.7235  nm)  al  ser  comparado  con  los 
parámetros  de  las  aleaciones  restantes  (ver  también  la  Figura  3.46).  Una 
explicación a  esta anomalía  consiste  en que, atendiendo al diagrama de  fases 
del  sistema binario Zr‐Cr, para una  composición nominal del 85% at.,  la  fase 
C15  se  forma  directamente  desde  el  líquido  y  no  como  consecuencia  de  la 
transformación  polimórfica  C14→C15  vía  C36  (lo  que  sucede  en  las  demás 
muestras),  por  lo  que  esta  fase  C15  podría  poseer  diferencias  estructurales 
respecto a las formada mediante las citadas transformaciones. 
Efectivamente, las transformaciones de fase mediante los mecanismos de 
cizallaaa  (no  difusivos)  explicados  en  el  Capítulo  1,  obligan,  por  razones 





















C14    resultaron:  a=0.5102  (2)  nm  y  c=0.8310  (2)  nm,  y  a=0.5115  (2)  nm  y 
c’=1.6620  (2)  nm  para  la  fase  C36  (los  valores  entre  paréntesis  indican  la 
desviación estándar de las medidas). Al aplicar estos valores en las expresiones 
(3.1)  y  (3.2),  el  parámetro  de  red  de  la  fase  cúbica  que  se  obtendría  tras  la 
transformación  (tratamiento  de  recocido)  sería  de  ~0.7197  (2)  nm,  valor 
claramente inferior al del parámetro de red que presenta la muestra Z85A, y en 
total acuerdo con  lo esperado según  la gráfica de  la Figura 3.47, reforzando  la 
hipótesis anterior. 
                                                 
aa Synchroshear. 
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La variación del parámetro de red con  la estequiometría en  las  fases de 




fases  poseen.  Estudios  recientes  han  demostrado  que  son  los  antisitios,  o 
antisitios unidos a vacantes, los defectos constitucionales que mejor explican la 
falta  de  estequiometría.13,38,39  En  la  zona  correspondiente  al  lado  pobre  en Zr 
resulta  verosímil  el  hecho  de  que  sean  los  átomos  de  Cr  los  que  tomen  las 
posiciones asignadas al Zr, no existiendo razones de naturaleza geométrica que 
impidan  tal  sustitución  (el  radio atómico del Cr  es menor que  el del Zr). Sin 
embargo, más complicado resultaría entender que en la zona rica en Zr, sea este 
mismo  tipo de defecto el que explique  la variación estequiométrica  (ahora un 
átomo de Zr sustituiría a uno de Cr). 
Un método frecuentemente utilizado para conocer si son los antisitios el 















         (3.3) 
 
Donde a es el parámetro de  red de  la celda unidad, el  factor 24  representa el 




        CrZrave RxRxR ⋅−+⋅= )1(             (3.4) 
 
En  esta  última  expression,  RZr  y  RCr  representan  los  tamaños  atómicos  de 
Goldsdmidt del Zr y del Cr, respectivamente. 





















































los  átomos de Cr  sustituyen  a  átomos de Zr,  se  ajusta mejor para valores de 
concentración  cercanos  a  la  frontera  del  lado  pobre  en  Zr  pertenecientes  al 
rango  de  existencia  del  compuesto  ZrCr2,  al  mismo  tiempo  que  señala  su 
incapacidad  a  la  hora  de  explicar  los  resultados  correspondientes  al  lado 
opuesto  de  dicho  rango,  donde  serían  los  átomos  de Zr  los  que  sustituirían 
parcialmente a los de Cr. Sin embargo, el valor del gráfico correspondiente a la 
aleación Z85A (34.2%; 0.7235 nm) se ajusta al modelo basado en antisitios. Este 
hecho  puede  ser  explicado  si  se  tiene  en  cuenta  que,  como  se  advirtió 
anteriormente, la fase C15 obtenida durante la aleación de la muestra Z85 no se 
ha  formado  como  consecuencia  de  la  transformación  polimórfica 
C14→C36→C15, y por lo tanto no está sujeta a las restricciones geométricas que 
imponen  las  fases  hexagonales  C14  y  C36  (sería  muy  difícil  explicar  los 
movimientos por mecanismos de  cizalla  si  se  supone que en  las  tricapas  tipo 
sándwich  ‐Capítulo  1‐  los  átomos  de  Zr  sustituyan  a  los  de Cr). Durante  el 
enfriamiento  del  líquido  rico  en  Zr,  los  átomos  de  este  elemento  podrían 
ubicarse  en  posiciones  correspondientes  al  Cr  provocando  un  aumento  del 
parámetro de red.  
A  día  de  hoy  siguen  existiendo  discrepancias  en  cuanto  al  tipo  de 
defectos que ha de asociarse a  la desviación estequiométrica en el  compuesto 
ZrCr2. Fleischer41, en un trabajo sobre la dureza y resistencia mecánica del ZrCr2 




sobre  el  compuesto  ZrCr2,  concluyen  que  serían  defectos  de  tipo  antisitio 
añadido a vacantes (los defectos de vacantes facilitan las transformaciones por 
cizalla) lo que explicaría la variación de estequiometría en la zona rica en Zr del 
rango  de  solubilidad  del  compuesto.  Sin  embargo,  en  un  posterior  trabajo 
realizado  por  Krĉmar  y  colab.39,  empleando  cálculos  basados  en  primeros 
principios en los que se relaciona el tipo de defecto con la entalpía de formación 
del  compuesto  o  fase,  concluyeron  que  en  un  rango  de  temperaturas 
comprendido  entre  700  K  y  1200  K,    son  los  defectos  de  tipo  antisitio  los 
dominantes  en  ambos  lados  del  rango  de  existencia  del  compuesto 
intermetálico. 
Los  resultados  experimentales del parámetro de  red  obtenidos  en  este 
trabajo  no  apoyan  la  posibilidad  de  antisitios  a  la  hora  de  explicar  la 
estequiometría del ZrCr2 correspondiente el lado rico en Zr. En su lugar, la idea 
de Kanazawa y colab. basada en la existencia conjunta de antisitios y vacantes 







sobre  el  parámetro  de  red  de  las  fases  de  Laves  en  aquellas  aleaciones  que 
cubran un rango de composición nominal comprendido entre el 78 y 95% at. Zr, 
donde  la  fase  de  Laves C15  se  forma  sin  pasar  por  las  transformaciones  de 
estado  sólido  entre  las  fases C14 y C36. El  análisis densimétrico y  el  análisis 
estructural  de  estas  aleaciones  confirmarían  la  existencia  de  dos  fases  C15 
diferentes:  una  que  surge  como  consecuencia  de  las  transformaciones 
polimórficas en estado sólido y en la que la variación del parámetro de red de la 
fase C15  respecto  a  la  estequiometría del  compuesto  intermetálico podría  ser 
explicada mediante un modelo basado en vacantes y antisitios; y  la otra, que 







































































































































EL COMPUESTO INTERMETÁLICO 
ZrCr2:  

















4.2 PREPARACIÓN DE ALEACIONES DE ZrCr2 
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FASES HEXAGONALES DE LAVES RELACIONADOS 
CON EL PROCESO DE ALEACIÓN 
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LAVES  
  
4.3.1.3.1    ADITIVOS 
 
4.3.1.3.2    COMPOSICIÓN 
 
4.3.1.4    EFECTOS DE LA MOLIENDA MECÁNICA Y 
ALEACIÓN BAJO ATMÓSFERA DE H2 EN LA 




4.3.2.1    MICROSCOPÍA ELECTRONICA DE TRANSMISIÓN 
(TEM) 
 
4.3.2.2    ANALISIS MICROESTRUCTURAL MEDIANTE LA 
LÍNEA DE PERFIL DE DIFRACCIÓN EN POLVO  
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4.4.1    INFLUENCIA DEL PROCESO DE SÍNTESIS Y 
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COMPUESTO INTERMETÁLICO ZrCr2 
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4.4.2.4    DISLOCACIONES 
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4.1    INTRODUCCIÓN 
 
En el Capítulo 1 se destacó que una de las propiedades más relevantes de los 
compuestos intermetálicos de tipo AB2 es el polimorfismo. El ZrCr2 exhibe esta 
propiedad y dentro de su rango de solubilidad puede presentarse adoptando 
las estructuras de las fases de Laves. 
 Por los resultados del Capítulo 3, se ha comprobado que en muestras de 
ZrCr2 aleadas en horno de arco, a temperatura ambiente pueden coexistir junto 
a la fase C15 (fase de baja temperatura) una o las dos fases hexagonales de 
Laves (fases de alta temperatura). Esto significa que la transformación 
C14→C36→C15 no llega a completarse durante el enfriamiento de la muestra. 
El porqué en similares compuestos MCr2 (M=metal de transición) la 
transformación se completa totalmente (NbCr2)1, o prácticamente es imposible 
(TaCr2)2, a día de hoy sigue sin tener una respuesta satisfactoria. 
Para explicar la existencia de diferentes variedades polimórficas en las 
muestras se barajan tres hipótesis. La primera está basada en un modelo 
geométrico (adifusional) propuesto por Hazzledine y colab.3 con el que dichos 
autores indican cómo se producen las transformaciones de fase, pero el modelo 
resulta insuficiente a la hora de explicar el comportamiento cinético de tales 
transformaciones. La segunda hipótesis considera que, además de razones 
geométricas, podrían existir otras de índole difusiva  que justificarían el carácter 
lento de la transformación (Kanazawa y colab.4).a La tercera hipótesis explica la 
retención metaestable de fases hexagonales partiendo de la pequeña diferencia 
de energías de formación entre las tres fases de Laves en un gran número de 
compuestos (Sun y colab.5). Con todo, parece que determinados tipos de 
defectos, como son las dislocaciones (su movilidad en función de la 
temperatura, procesos difusivos alrededor de su núcleo, etc.) juegan un papel 
importante en los procesos de transformación polimórficos. 
 Es necesario, pues, realizar un estudio en el que se puedan relacionar los 
factores y condiciones que intervienen en la síntesis de las muestras de ZrCr2, 
su microestructura y la aparición en las mismas de polimorfismo. Este estudio 
arrojará más luz sobre los mecanismos y elementos que afectan a las 
transformaciones de Laves, a la vez que aportará un mayor conocimiento a 
nivel microestructural del citado compuesto intermetálico.b 
 
                                                 
a
 Las lentas cinéticas de transformación en algunos compuestos MCr2 han sido explicadas con 
éxito para aleaciones en la zona de dos fases, donde coexiste el compuesto con uno de los 
metales base, ya que, en este tipo de aleaciones, las transformaciones de fase en las partículas de 
MCr2 van acompañadas de cambios en la composición (procesos de difusión). 
b Desde hace años algunos autores han requerido un estudio básico sobre el compuesto ZrCr2. 
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4.2    PREPARACIÓN DE ALEACIONES DE ZrCr2 
 
En base al método estándar de síntesis descrito en el Capítulo 2 se han aleado 
diferentes muestras de ZrCr2. En la preparación de estas muestras mediante 
horno de arco se han tenido en cuenta la variación de distintos factores como 
son: a) La naturaleza del gas en la cámara del horno; b) La corriente de arco; c) 
El tiempo de extinción del arcoc; y d) la composición de la aleación. 
Las muestras se alearon bajo atmósfera de Ar, y también en atmósfera 
compuesta de una mezcla de H2 y Ar. Respecto a la corriente de arco se 
consideraron tres intensidades diferentes: 65 A, 80 A y 120 A (con las tres 
corrientes se superó la temperatura de fusión del ZrCr2 -1946 K-). Respecto al 
tiempo de extinción del arco se consideraron: 1 s (extinción rápida); 20 s 
(extinción estándar); y 3 minutos (extinción lenta). 
 En el proceso de síntesis también se tuvo en cuenta tanto la proporción 
de los elementos base (Zr, Cr), como la de mischmetal (Mm) añadido a dichos 
elementos. Así, además de las muestras estequiométricas (33.3% at. Zr – 66.6% 
at. Cr), se alearon muestras de composición rica en Zr (36% at. Zr –64% at. Cr), y 
también, muestras con diferentes cantidades de Mm, concretamente, en 
proporciones del  0.6% at. y del 1.2% at. sobre el material base.  
Algunas de las aleaciones obtenidas directamente del horno de arco 
fueron sometidas a diferentes tratamientos de recocido, diferenciándose por la 
variación de dos factores: la temperatura y el tiempo. Atendiendo a la 
temperatura, se consideraron valores comprendidos entre 973 K y 1573 K; los 
tiempos variaron entre las 3h y 1 semana. Además, algunas de las muestras 
(recocidas y sin recocer) fueron sometidas a molienda mecánica con tiempos de 
10 y 30 minutos. 
La Tabla 4.1 ayuda a concretar todos estos factores. Los valores 
numéricos asignados en la tabla servirán en muchos casos como distintivo a la 
hora de etiquetar las aleaciones a estudio. 
La Tabla 4.2 complementa la Tabla 4.1, a la vez que da información más 
detallada de los parámetros de variación y tratamientos efectuados durante el 
proceso de síntesis de cada una de las muestras analizadas en este capítulo. 
                                                 
c Este tiempo se refiere al transcurrido desde que se completa la última hornada y la extinción 





OBTENCIÓN FACTORES DE VARIACION MICROESTRUCTURAL 
ATMÓSFERA (Pa) CORRIENTE DE ARCO (A)  TIEMPO DE EXTINCIÓN (s) 
HORNO DE ARCO Ar (5·104)* 
Ar (4·104) + H2 (103) 
Ar (4·104) + H2 (104) 
65*  -  80  - 100 - 120  180  – 20*  – 1  
Mischmetal  basado en Ce-La sobre el material base 
ADITIVOS 
~50 mg (0.6% at.)  y  ~100 mg (1.2% at.) 
TEMPERATURA (K) TIEMPO (h) 
TRAT. RECOCIDO 
1026  - 1115  -  1170  -  1173 - 1194 
 - 1238 - 1300  -  1362  -  1466  -  1573* 
 
3*  -  20  -  24  -  168 
 
TIEMPO (min) MOLIENDA 
MECÁNICA 
10  y  30 
 
Tabla 4.1: Factores a considerar en la síntesis de muestras de ZrCr2. Los valores con 















(Mm) recoc. molien./recoc. 
muestras utilizadas en resultados de síntesis  
1 33.3 Zr 66.6 Cr estándar 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - -/- 
2 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_65_1 
Ar 
(5·104) 65 A 1 - - -/- 
3 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_80_1 
Ar 
(5·104) 80 A 1 - - -/- 
4 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_65_180 
Ar 
(5·104) 65 A 180 - - -/- 




65 A 20 - - -/- 
6 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_65_H100 
Ar(4·104)
+ H2(104) 65 A 20 - - -/- 
7 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2 _120 
Ar 
(5·104) 120 A 20 - - -/- 
8 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_mis 
Ar 
(5·104) 120 A 20 SI - -/- 
9 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_mis_1173_3 
Ar 
(5·104) 120 A 20 - 
1173 K 
3 h  
10 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_mis_1373_3 
Ar 
(5·104) 120 A 20 - 
1373 K 
3h  
11 36 Zr 64 Cr Z36_120 
Ar 
(5·104) 120 A 20 - - -/- 
12 36 Zr 64 Cr Z36_mis1 
Ar 
(5·104) 120 A 20 SI - -/- 
13 36 Zr 64 Cr Z36_mis2 
Ar 
(5·104) 120 A 20 SI - -/- 
14 36 Zr 64 Cr Z36_mis3 
Ar 
(5·104) 120 A 20 SI - -/- 
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15 36 Zr 64 Cr Z36 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - -/- 
16 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_1540_3 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1540 K 
3 h -/- 
17 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_1170_20 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1170 K 
20 h -/- 
18 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_1170_168 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1170 K 
168 h -/- 
1 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e1 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - -/- 
19 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e1_10m 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - 10 min/- 
20 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e1_10m_3h 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - 
10 min/ 
1173 K; 3 h 
21 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e1_10m_20h 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - 
10 min/ 
1173 K; 20 h 
1 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e2 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - -/- 
22 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e2_30m 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - 30 min/- 
23 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e2_30m_3h 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - 
30 min/ 
1173 K; 3 h 
24 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e2_30m_20h 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - 
30 min/ 
1173 K; 20 h 
25 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_65_H10_20 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1173 K 
20 h -/- 
26 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_65_H100_20 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1173 K 
20 h -/- 
Muestras utilizadas para medidas de TEM 
1 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_e3 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - -/- 
15 36 Zr 64 Cr Z36 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - - -/- 
27 85 Zr 15 Cr Z85 
Ar 
(5·104) 80 A 20 - - -/- 
16 33.3 Zr 66.6 Cr ZrCr2_1540_3 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1540 K 
3 h -/- 
Muestras utilizadas para el análisis mediante la LÍNEA DE PERFIL XRD 
16 33.3 Zr 66.6 Cr *ZC_G1 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1540 K 
3 h -/- 
28 33.3 Zr 66.6 Cr **ZC_G2 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1540 K 
3 h -/- 
29 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_G3_1 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1540 K 
3 h 10 min/- 
30 33.3 Zr 66.6 Cr ZC_G3_2 
Ar 
(5·104) 65 A 20 - 
1540 K 
3 h 30 min/- 
 
 
Tabla 4.2: Muestras analizadas en este trabajo doctoral. Las aleaciones con un mismo número 
indican idéntica preparación. Las aleaciones con un mismo número y etiqueta 
indican que pertenecen a un mismo material. El asterisco significa que la etiqueta 
pertenece a un grupo de muestras que parten de un material de tipo ZrCr2_1540_3. 
El doble asterisco indica que la etiqueta pertenece a un grupo de muestras que 
parten de un material de tipo ZrCr2_1540_3 al que se le ha sometido a sucesivos y 
adicionales tratamientos de recocido de 24 h desde 1026 K hasta 1466 K. 
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4.3    RESULTADOS 
 
Por su amplitud, este apartado se va a dividir en dos subsecciones principales. 
En la primera de ellas (4.3.1 SÍNTESIS) se expondrán aquellos resultados 
referentes a retención de fases de Laves directamente relacionados con el 
proceso de aleación y subsecuentes tratamientos (recocidos, molienda y 
aleación con aditivos). En la segunda (4.3.2 MICROESTRUCTURA), se 
expondrán los resultados correspondientes al análisis microestructural de las 
aleaciones. A su vez, esta última sección se subdividirá en dos extensos 
apartados, en el primero de ellos se expondrán los resultados obtenidos tras 
aplicar a diferentes tipos muestras la técnica de microscopía electrónica de 
transmisión (TEM), analizando sus  fases y defectos. En el otro apartado se 
realizará un completo análisis microestructural mediante diferentes métodos 
basados en la línea de perfil de difracción. Con este tipo de análisis se pretende 
conocer la microestructura de las aleaciones (tamaño de grano y deformación y 
su relación con los defectos) para poderla así relacionar con las 
transformaciones polimórficas entre fases de Laves que se dan en este tipo de 
compuestos. 
 
4.3.1    SÍNTESIS 
 
4.3.1.1     RETENCIÓN DE FASES HEXAGONALES DE LAVES A 
TEMPERATURA AMBIENTE 
 
Los resultados de los análisis morfológico y composicional  (OM, SEM y EDX) 
de una aleación de ZrCr2 de tipo estándar se indicaron en la Sección 3.4.4 del 
capítulo anterior. La Figura 4.1 muestra el difractograma en polvo 
correspondiente a una aleación de este tipo. Este difractograma representa un 
resultado promedio obtenido tras la pulverización completa de una muestra de 
ZrCr2. 
En el difractograma de la Figura 4.1, la presencia del pico a ~38.4º indica 
que en el material existen las fases hexagonales de Laves C14 y/o C36. La 
intensidad relativa de esa reflexión de Bragg respecto a las de los picos a ~35.1º 
y ~41.4º, indica que también existe fase cúbica en el material; si a este último 
resultado se añade la significativa intensidad relativa del pico a ~42.2º, a modo 
cualitativo, puede asegurarse que las fases hexagonales se encuentran en mayor 
proporción que la cúbica en la muestra. 
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Figura 4.1: Difractograma XRD correspondiente a una muestra de ZrCr2 aleada bajo condiciones 
estándar. Los datos experimentales se representan mediante pequeños círculos 
huecos; la línea continua anexa a los círculos representa el ajuste utilizando la 
función Thompson-Cox-Hastings Pseudo-Voigt (ver Anexo 4); la línea continua inferior 
corresponde a la diferencia entre los valores experimentales y ajustados; por último, 
las pequeñas marcas verticales representan las posiciones correspondientes a las 
reflexiones de Bragg de cada una de las fases de Laves. Esta simbología se repetirá 
en los sucesivos difractogramas. 
  
La Tabla 4.3 ofrece los resultados del análisis cuantitativod tras el ajuste 
del patrón mediante el software FULLPROF6 (método Rietveld). Los factores de 
acuerdo dados en esta tabla, y sucesivas, se han obtenido para puntos 




Tabla 4.3: Proporciones de fases de Laves y parámetros de red obtenidos mediante el ajuste de 
la línea de perfil  de una muestra de ZrCr2 aleada bajo condiciones estándar. El 
número entre paréntesis que precede a la etiqueta corresponde al número de 
referencia dado en la Tabla 4.2. 
                                                 
d Para establecer los errores en la proporción de fases indicados en las tablas de análisis 
cuantitativo, se tuvo en cuenta la gráfica de calibración indicada en el Anexo 5.  
aleación F. de Laves (% peso.) par. red (nm) RB Rwp             Rp           χ
2
 
C14  46 (2) a=0.5109 (1); c=0.8283 (2) 14.1 
C36  43 (2) a=0.5108 (3); c=1.661 (3) 17.0 (1)  estándar 
C15  11 (3) a=0.7211 (1) 23.0 
7.46         5.81        1.45 
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Los factores de Bragg, factores de acuerdoe y el parámetro de bondad de 
la tabla anterior sugieren un buen ajuste. Los resultados indican que la 
proporción entre fases hexagonales en la muestra es superior a la de fase cúbica.  
 
4.3.1.1.1    HETEROGENEIDAD 
 
Es conocido de la literatura que en muestras de tipo AB2 aleadas en horno de 
arco y en las que coexistan a temperatura ambiente las diferentes fases de 
Laves, la proporción de estas fases dependerá de la zona de la muestra 
considerada.7 Este efecto ha podido verificarse sobre una muestra aleada 
mediante el procedimiento estándar, para ello, se analizaron tres zonas 
diferentes: superficial superior, interna media y superficial inferior.f  
 La caracterización morfológica mediante OM indicó que, en la muestra, 
la densidad de grietas disminuía gradualmente desde la parte superior a la 












Figura 4.2: Imágenes OM correspondientes a la zona superficial superior (a), y superficial 
inferior (b),  de una aleación de ZrCr2 estándar. 
 
El análisis mediante EDX reveló que no existían diferencias 
composicionales entre las tres zonas analizadas. Los resultados  de la Tabla 4.4 
indican que, teniendo en cuenta el margen de error, las tres zonas poseen 
similar composición, manteniendo un valor cercano al estequiométrico. Estos 
resultados representan el valor promedio obtenido tras aplicar diferentes 
técnicas de muestreo.g 
 
                                                 
e Agreement factors. 
f La zona superficial superior correspondía a aquella zona de la muestra en contacto con el gas 
Ar; la superficial inferior, a la de contacto con el crisol de cobre refrigerado por agua; y la 
interna media, a la zona central de la muestra. 
g Concretamente se utilizaron por cada zona: 10 áreas de análisis de 100x100 µm, una línea de 37 
puntos y una matriz de 18 puntos. 
a) b) 
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zona de la muestra Zr (% at.) Cr(% at.) 
superficial superior 34 (1) 66 (1) 
interna media 33.9 (8) 66.1 (8) 
superficial inferior 34 (1) 66 (1) 
 
Tabla 4.4: Análisis mediante EDX de las tres zonas significativas de una muestra de ZrCr2 
aleada en condiciones estándar.    
  
El análisis mediante XRD proporcionó interesantes resultados. La 




































Figura 4.3: Difractogramas XRD en polvo correspondientes a las zonas superficial superior (a), 
interna media (b), y superficial inferior (c), de una muestra de ZrCr2 aleada en 
horno de arco en condiciones estándar.  Los gráficos insertados muestran más 
detalle sobre las intensidades relativas  de las reflexiones a 35.1º, 38.4º y 41.2º. 
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Lo más destacable de los tres patrones surge al comparar las intensidades 
relativas correspondientes a la reflexión en ~38.4º, exclusiva de las dos fases 
hexagonales. Efectivamente, en la figura se observa que la intensidad de esa 
reflexión es mayor cuando se trata de material perteneciente a la zona 
superficial superior de la muestra que cuando se trata de la zona media o 
superficial inferior. La intensidad relativa de ese pico respecto a los de 35.1º y 
41.2º indica de forma cualitativa la proporción de fase hexagonal respecto a la 
cúbica en las muestras. Por lo tanto, atendiendo a la figura, en la zona superior 
existe una mayor concentración de fases hexagonales que en la zona media, y 
aún mayor respecto a la zona inferior. 
La Tabla 4.5 ofrece los resultados cuantitativos obtenidos mediante el 




Laves  (% peso) param. de red (nm) RB      Rwp              Rp            χ
2
 
C14  89 (3) a=0.5108 (1); c=0.8280 (1) 12.6 
superior 
C36  11 (3) a=0.5109 (1); c=1.6556 (3) 20 
   10.4           8.24        1.36 
C14 44 (3) a=0.5106 (2); c=0.8292 (2) 18.6 
C36 42 (3) a=0.5108 (2), c=1.6576 (4) 16.5 media 
C15  14 (3) a=0.7209 (1) 11.6 
   10.0           8.04        1.35 
C14 46 (3) a=0.5104 (3); c =0.8293 (3) 23.8 
C36 31 (2) a=0.5100 (1); c=1.6605 (2) 21.5 inferior 
C15 23 (3) a=0.7207 (1) 16.9 
   12.7          10.2        1.45 
 
Tabla 4.5: Análisis cuantitativo de las zonas de una muestra de ZrCr2 estándar. 
 
 Teniendo en cuenta los factores de Bragg, factores de acuerdo y el 
parámetro de bondad, puede asegurarse que en la zona superficial superior, 
prácticamente sólo existe fase hexagonal, mayoritariamente la de alta 
temperatura C14. En la zona intermedia resulta una proporción de fases 
semejante a la obtenida tras el análisis promedio de una muestra aleada en las 
mismas condicionesh, lo que indica que el material correspondiente a la zona 
intermedia es el más representativo de la muestra. Por último, en la zona 
superficial inferior, se observa una notable proporción de fase cúbica C15 
respecto a las otras dos zonas, si bien, siempre inferior a la de fases 
hexagonales. 
 Por lo tanto, de los resultados anteriores puede concluirse que en una 
muestra de ZrCr2 aleada en condiciones estándar quedan retenidas a 
temperatura ambiente las tres fases de Laves. La abundancia de estas fases 
depende de la zona de la muestra considerada. Este resultado no puede ser 
                                                 
h
 Incluyendo material de todas las zonas de la muestra. 
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relacionado con la composición del material (Zr/Cr), ya que las tres zonas 
analizadas poseen una composición similar, de valor en torno al 
estequiométrico.   
 
4.3.1.1.2    EFECTOS DE LOS TRATAMIENTOS DE RECOCIDO 
 
Recocidos de homogenización sobre muestras estándar 
 
Atendiendo al diagrama de fases del sistema Zr-Cr (Anexo 3), en el que la fase 
cúbica es estable por debajo de una temperatura de 1846 K, se realizaron 
diferentes tratamientos de recocido sobre muestras estándar. La Tabla 4.6 indica 
las condiciones de temperatura y tiempo de dichos tratamientos. 
 
recocido homogenización 
muestra aleación de partida tiempo (h)                      temp.(K) 
ritmo enfriam. 
(16) ZrCr2_1540_3 estándar 3                               1540 Natural i 
(17) ZrCr2_1170_20 estándar               20                              1170 ~ 14 K/min 
(18) ZrCr2_1170_168 estándar              168                             1170 ~ 14 K/min 
 
Tabla 4.6: Condiciones de los tratamientos de recocido a los que fueron sometidas tres  
muestras de ZrCr2  aleadas en condiciones estándar.  
 
 Tras los tratamientos de recocido indicados en la tabla anterior, en el 
material no se observaron diferencias morfológicas notables respecto al de una 
muestra estándar. Únicamente puede destacarse una ligera disminución del 
número de grietas y microporos en el volumen de las aleaciones.  
 El análisis de composición mediante EDX se realizó sobre amplias zonas 
en cada una de las aleaciones, utilizando las técnicas de muestreo descritas en el 
Capítulo 2. Los valores promedio para cada una de las aleaciones (Tabla 4.7) 
indican que la composición no está afectada por el tratamiento. 
 
composición (% at.) 
elemento 
ZrCr2_1540_3 ZrCr2_1170_20 ZrCr2_1170_168 
Zr 33.5 (8) 34 (1) 33.9 (8) 
Cr 66.5 (8) 66 (1) 66.1 (8) 
 
Tabla 4.7: Resultados EDX de las muestras de ZrCr2 estándar sometidas a diferentes 
tratamientos de recocido. 
 
                                                 
i Se entenderá por ritmo de enfriamiento “natural” al que no está controlado. Para este tipo de 
enfriamiento se procede sacando la ampolla de cuarzo (ampolla en la que se ubica el 
portamuestras) fuera del horno al haberse completado el tiempo del tratamiento, dejándola 
enfriar hasta alcanzar la temperatura ambiente. 
 171 





















































































Figura 4.4: Difractogramas XRD en polvo correspondientes a las muestras recocidas: 
a) ZrCr2_1540_3; b) ZrCr2_1170_20 ; c) ZrCr2_1170_168. 
 
Del difractograma de la Figura 4.4.a se deduce que después del recocido 
a 1540 K y 3 h de duración, la fase mayoritaria en el material es la cúbica C15. 
En este mismo difractograma, el pequeño pico a ~37.4º (ver la línea de 
diferencia entre los datos observados y los ajustados) corresponde a la emisión 
Kβ del cobre. Por otra parte, los difractogramas de las Figuras 4.4.b y 4.4.c 
exhiben los característicos picos de las fases hexagonales de Laves a 38.3º, 42.2º 
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y 65.1º, lo que indica la presencia de estas fases en las dos muestras recocidas a 
1170 K. Por lo tanto, ninguno de los dos tratamientos a esa temperatura eliminó 
completamente la fase hexagonal del material. Al mismo tiempo, la intensidad 
relativa de los picos correspondientes a las fases cúbica y hexagonales en los 
difractogramas de las muestras recocidas a 1173 K, sugieren una mayor 
proporción de la fase C15 en dichas muestras que en las aleadas en condiciones 
estándar (Figura 4.1). 
 La Tabla 4.8, correspondiente al análisis cuantitativo, confirma estos 
últimos resultados.  
 
Muestra F. Laves (% peso) parám. red (nm) RB   Rwp               Rp               χ
2
 
ZrCr2_1540_3 C15 100(2) a = 0.7206(1) 10.2  14.8             12.0           2.13 
C14 16(3) a = 0.5103 (1); c = 0.8297 (1) 20.2 
C36 64(2) a = 0.5107 (1); c = 1.6596  (2) 16.2 ZrCr2_1170_20 
C15 20(3) a = 0.7210 (1) 17.5 
 14.1             11.2           1.75   
C14 12(3) a = 0.5102 (1); c = 0.8301 (2) 18.8 
C36 70(3) a = 0.5106 (1); c =1.6578 (3) 18.2 ZrCr2_1170_168 
C15 18(3) a = 0.7208 (1) 11.5 
 13.1             10.4           1.63 
 
Tabla 4.8: Proporciones y parámetros de red de las fases de Laves en las muestras recocidas: 
 ZrCr2_1540_3; ZrCr2_1170_20 ; ZrCr2_1170_168. 
 
 Atendiendo a los valores de tabla anterior, puede concluirse que en la 
muestra recocida a 1540 K sólo existe fase de Laves C15. La proporción de fases 
de Laves hexagonales en las dos muestras recocidas a 1170 K es menor que en 
una muestra aleada en condiciones estándar (ver Tabla 4.3), lo que significa que 
el tratamiento de recocido a esa temperatura favorece la transformación 
polimórfica C14→C36→C15. Esta argumentación viene también corroborada 
por la gran proporción de fase hexagonal C36 y la baja proporción de fase C14 
que presentan las muestras recocidas a 1170 K. Una última observación es que a 
1170 K el tiempo del tratamiento apenas influye en la relación de proporciones 
entre fases hexagonales y cúbica. 
  
Recocidos de homogenización sobre una muestra con estructura cúbica C15 
 
Sobre una muestra aleada en horno de arco bajo condiciones estándar y 
sometida a recocido de homogenización de 1540 K durante 3h (muestra de 
partida: (16) ZrCr2_1540_3), se realizaron otros seis tratamientos de recocido 
adicionales y sucesivos, desde 1026 K hasta 1466 K. Todos los tratamientos 
tuvieron una duración de 24 h, con posterior enfriamiento natural hasta 
alcanzar la temperatura ambiente.j  
                                                 
j
 Estas seis muestras forman el grupo ZC_G2 de la Tabla 2, y, como se verá más adelante, sobre 
ellas se realizará análisis microestructural mediante la línea de perfil. 
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 Ninguna de las muestras sufrió cambios morfológicos significativos 
respecto a la de la muestra de partida, únicamente cabe mencionar una ligera 
disminución del número de grietas y microporos extendidos por todo su 
volumen a medida que aumentaba la temperatura del tratamiento. También se 
detectaron en todas las muestras pequeñas agrupaciones de partículas de óxido 
ZrO2. 
 La composición mediante EDX del material tras el último tratamiento 
(muestra ZC_G2_6) resultó del 33.6 (8)% at. Zr y 66.4 (8)% at. Cr, lo que indica 
que los sucesivos tratamientos no afectaron a la composición de las aleaciones. 
 Los difractogramas correspondientes a las seis muestras resultaron 
equivalentes al de la muestra de partida (Figura 4.4.a), exhibiendo únicamente 
picos de Bragg relacionados con la fase C15.  
La Tabla 4.9 muestra los valores correspondientes al análisis cuantitativo 
mediante el método Rietveld de las seis aleaciones consideradas. 
 
muestras recocido F. de Laves (% peso) par. de red (nm) RB Rwp           Rp            χ
2
 
ZC_G2_1 1026 K; 24 h 100 (2) a = 0.72070 (6) 9.4  13.9         11.3        1.87 
ZC_G2_2 1115 K; 24 h 100 (2) a = 0.72060 (6) 11.8  15.6         12.8        2.30 
ZC_G2_3 1194 K; 24 h 100 (2) a = 0.72064 (5) 9.5  12.9         10.4        1.95 
ZC_G2_4 1238 K; 24 h 100 (2) a = 0.72068 (5) 9.13  13.2         10.8        1.99 
ZC_G2_5 1362 K; 24 h 100 (2) a = 0.72083 (6) 8.98  11.8          9.57       1.75 
ZC_G2_6 1466 K; 24 h 
C15 
100 (2) a = 0.72094 (5) 7.73  11.1          9.01       1.73 
  
Tabla 4.9: Proporción de fase C15, parámetros de red y parámetros de ajuste correspondiente a 
las muestras recocidas del ZC_G2. 
 
El ajuste con la ayuda del software FULLPROF señala a la fase C15 como 
única constitutiva de las muestras. Los parámetros de Bragg, factores de 
acuerdo y de bondad indican ajustes satisfactorios. Es destacable que dichos 
factores mejoran según el material va acumulando tratamientos de recocido. 
Por lo tanto, puede concluirse, que los tratamientos de recocido sobre 
una muestra con única fase de Laves C15, a altas temperaturas y siempre 
menores de la de transformación C36→C15, no afectan a su estructura 
cristalográfica. 
 
4.3.1.2    FACTORES QUE INFLUYEN EN LA RETENCIÓN DE FASES DE 
LAVES RELACIONADOS CON EL PROCESO DE ALEACIÓN 
 
Corriente del arco eléctrico 
 
Para analizar el efecto que ejerce la temperatura sobre la proporción de fases 
































b)  80 A
C15
caracterizaron mediante OM, SEM, EDX y XRD dos muestras, una de ellas 
aleada bajo una corriente de 65 A y la otra a 80 A; el tiempo de extinción del 
arco para ambas fue de 1 s. 
 El análisis de imagen mediante OM y SEM no mostró diferencias 
morfológicas entre las dos aleaciones. Los resultados de la caracterización 
mediante EDX se resumen en la Tabla 4.10, e indican que entre ambas muestras 
no existen diferencias significativas de composición. 
 
muestra 
  (2) ZC_65_1                                (3) ZC_80_1          
corriente arco 65A                 80 A 
elemento Composición (% at.) 
Zr 33.2 (8) 33.9 (8) 
Cr 66.8 (8) 66.1 (8) 
 
Tabla 4.10: Análisis mediante EDX de las muestras aleadas a 65 A (ZC_65_1) y a 80 A (ZC_80_1), 
con un tiempo de extinción de 1 s. 
 

























Figura 4.5: Difractogramas XRD correspondientes a dos muestras de ZrCr2 aleadas con 
diferentes corrientes de arco:  ZC_65_1 (a), y ZC_80_1 (b).  
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La posición de las reflexiones de Bragg y su intensidad relativa indican 
que en ambas muestras pueden coexistir las tres fases de Laves según diferentes 
proporciones. Por las razones ya expuestas en secciones anteriores, a nivel 
cualitativo se observa que en la muestra aleada a 80 A la proporción de fases 
hexagonales es mayor que en la aleada a 65 A. Las intensidades relativas de los 
picos a ~40.7º y ~43.6º, cuando se comparan con las de la Figura 4.3.a, sugieren 
que en las dos muestras existe fase cúbica C15.  
 La Tabla 4.11 ofrece los resultados correspondientes al análisis 
cuantitativo mediante el método Rietveld de los dos difractogramas anteriores. 
Considerando los valores de esta tabla puede afirmarse que en la muestra 
aleada con mayor corriente de arco (mayor temperatura) aparece mayor 




Tabla 4.11: Análisis cuantitativo mediante Rietveld de las muestras aleadas a 65 A y a 80 A y 1 s 
de extinción. 
  
Tiempo de extinción 
 
Otro factor investigado en este trabajo es el tiempo de extinción del arco 
eléctrico. Con el propósito de conocer su influencia sobre la retención de las 
fases hexagonales se tuvieron en cuenta las muestras ZC_65_1 (1 s de extinción), 
estándar (20 s de extinción), y una nueva muestra aleada a 65 A y con tiempo de 
extinción de 180 sk ((4) ZC_65_180). 
Los análisis morfológico y composicional de la aleación ZC_65_180 no 
mostraron diferencias significativas respecto a la estándar. Del análisis de 
difracción en polvo de la muestra ZC_65_180  se obtuvo el difractograma de la 
Figura 4.6, en el que destaca la drástica disminución de la intensidad del pico a 
38.4º, indicando una baja proporción de fases hexagonales retenidas. Son 
también reseñables tres picos, no relacionados con las fases de Laves: los 
                                                 
k La extinción en esta muestra se llevó a cabo de forma gradual. 
muestra F. de Laves  (% peso) parám. red (nm) Rp  Rwp         Rp         χ
2
 
C14 61 (2) a=0.5108 (1); c=0.8286 (1) 18.2 
C36 22 (3) a=0.5110 (1); c=1.6554 (1) 15.4 (2) ZC_65_1 
C15 17 (3) a=0.7209 (1) 14.6 
14.5       11.7     1.77 
C14 54 (2) a=0.5111 (1); c=0.8278 (1) 11.2 
C36 40 (2) a=0.5106 (3); c=1.6603 (9) 14.8 (3) ZC_80_1 
C15 6 (3) a=0.7211 (1) 14.2 
7.09       5.62     1.16 
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correspondientes a 36.7º y 39.1º pertenecientes al óxido Zr3Cr3O0.58, y el pico a 28º 


















Figura 4.6: Difractograma XRD sobre polvo correspondientes a una muestra de ZrCr2 aleada en 
atmósfera de Ar, a  65 A y un tiempo de extinción de 3 minutos .  
 
La Tabla 4.12 muestra los resultados correspondientes al análisis 
cuantitativo tras ajustar mediante el método Rietveld el difractograma anterior. 
En el ajuste no se tuvieron en cuenta los dos óxidos, y es por ello, por lo que, 
tanto la curva diferencia, como los factores de acuerdo y parámetro de bondad, 
indicados en la tabla no son óptimos.  
 
 
Tabla 4.12: Análisis cuantitativo mediante Rietveld de la muestra ZC_65_180. 
 
 Comparando estos resultados con los de las muestras ZC_65_1 (Tabla 
4.11) y estándar (Tabla 4.3) se puede concluir que para tiempos de extinción de 1 
y 20 s la abundancia de fases hexagonales retenidas en las muestras es 
semejante, si bien, la fase de alta temperatura se encuentra retenida en una 
mayor proporción en la muestra en la que el tiempo de extinción fue de 1 s; sin 
embargo, cuando el tiempo de extinción es sensiblemente mayor (muestra 
muestra F. de Laves  (% peso) parám. red (nm) Rp  Rwp         Rp         χ
2
 
C14 3 (3) a=0.5103 (1); c=0.8300 (1) 50.8 
C36 4 (3) a=0.5106 (1); c=1.6597 (1) 48.9 (4) ZC_65_180 
C15 93 (2) a=0.7206 (1) 18.9 
13.0       9.85      3.10 
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ZC_65_180) se produce una reducción notable en las fases hexagonales 
retenidas.  
 
Atmósfera del horno de arco 
 
Para analizar la influencia de la atmósfera del horno de arco en la retención de 
fases se alearon dos muestras de ZrCr2 con una corriente de arco de 65 A y bajo 
dos atmósferas con distintas proporciones de Ar y H2. El tiempo de extinción de 
arco para las dos muestras fue de 20 s. 
 La primera aleación, denominada ZC_65_H10l, se llevó a cabo con 
presiones parciales pAr = 4·104 Pa y pH2 = 1·103 Pa, y la segunda aleación, 
denominada ZC_65_H100, bajo presiones pAr = 4·104 Pa y pH2 = 1·104 Pa.m Fue 
destacable durante el proceso de aleación que el arco eléctrico y el material 
fundido poseían mayor luminosidad que en las aleaciones realizadas bajo 
condiciones estándar, especialmente durante la aleación de la muestra 
ZC_65_H100, con mayor presión parcial de H2. También se observó un mayor 
desprendimiento de Cr (aumento del ennegrecimiento de las paredes de la 
cámara del horno). Una última observación es que las muestras se agrietaban y 
rompían durante el enfriamiento del fundido tras realizar cada una de las 
hornadas, sugiriendo la formación de solución sólida ZrCr2Hx. 
El análisis de imagen mediante SEM de estas dos aleaciones apenas 
mostró diferencias morfológicas y microestructurales respecto a las aleadas bajo 
condiciones estándar. Únicamente se observó en ellas un ligero aumento en la 
cantidad de grietas y microporos, y una mayor presencia de crecimientos con 
morfología dendrítica ricos en Zr (ver las dos imágenes BSE de la Figura 4.7 
pertenecientes a la aleación ZC_65_H100). Este último hecho podría estar 












Figura 4.7: Imágenes BSE correspondientes a la muestra ZC_65_H100. 
                                                 
l ZC (Zr-Cr); 65 (corriente del arco en A); H10 (aleada con H2 a una presión parcial de 10 mbar). 
m La relación de presiones se mantuvo en cada una de las seis hornadas. 






























El análisis mediante EDX sobre la matriz de la muestra ZC_65_H100 
ofreció una composición de 34.0 (8)% at. Zr y 66.0 (8)% at. Cr, valores que, 
teniendo en cuenta el margen de error indicado, pueden situarse dentro del 
valor estequiométrico.  
 La Figura 4.8 muestra los difractogramas correspondientes a las dos 
aleaciones. En un primer análisis, atendiendo a la intensidad relativa de los 
picos a 38.4º y 40.7º, en la muestra aleada en atmósfera con mayor presión 
parcial de H2 se deduce una mayor abundancia de fases hexagonales. En el 
patrón de difracción 4.8.b es destacable la existencia de reflexiones de Bragg a 
~36.6º y ~39º, ambas asignables al óxido Zr3Cr3O0.5 (estas reflexiones también 






















Figura 4.8: Difractogramas XRD sobre polvo correspondientes a dos muestras de ZrCr2 aleadas 
bajo diferentes atmósferas: a) ZC_65_H10; b) ZC_65_H100. 
 
 La Tabla 4.13 muestra los resultados correspondientes al análisis 
cualitativo de los difractogramas anteriores. A pesar de no haber tenido en 
cuenta en el análisis la presencia del óxido Zr3Cr3O0.5, los factores de Bragg, 
Rietveld y parámetro de bondad de la tabla indican un buen ajuste. Los valores 
de abundancia indican que en el material queda retenida una considerable 
proporción de fases hexagonales, mayor, cuanto mayor es la presión parcial de 
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H2. También es destacable el aumento de fase de Laves C14 en la muestra 




Tabla 4.13: Análisis cualitativo mediante Rietveld de las muestras ZC_65_H10 y ZC_65_H100. 
 
 El hidrógeno puede generar efectos sobre el material aleado como son la 
formación del hidruro ZrH2 (o solución sólida ZrHx) acompañada de 
segregaciones de Cr, y la formación del hidruro ZrCr2Hx. El primero de estos 
efectos no ha sido observado en ninguna de las dos muestras ya que en los 
difractogramas de la Figura 4.8 no aparecen los picos característicos del hidruro 
ZrH2 y tampoco del Cr, posiblemente por su baja abundancia en el material. Sin 
embargo, en la Tabla 4.13 se observa un ligero aumento en el parámetro de red 
de la fase de Laves C15, lo que sugiere una baja absorción de H2 por el 
compuesto intermetálico. La caracterización de las dos aleaciones mediante 
espectroscopía de desorción térmica (TDS)n permitió obtener unos valores de 
concentración de hidrógeno de x=0.0003 para la muestra ZC_65_H10, y de 
x=0.004 para la ZC_65_H100. En el Anexo 6 se muestra el espectro de desorción 
correspondiente a la muestra ZC_65_H100. 
 
4.3.1.3    INFLUENCIA DE ADITIVOS Y COMPOSICIÓN Zr:Cr EN LA 
RETENCIÓN DE FASES HEXAGONALES DE LAVES  
 
4.3.1.3.1    ADITIVOS 
 
En esta sección se van a analizar los efectos del Mm respecto a la retención de 
fases hexagonales de Laves a temperatura ambiente en dos tipos de muestras, 
unas con composición estequiométrica, y las otras con composición nominal 
36% at. Zr – 64% at. Cr (al igual que en el Capítulo 3, éstas últimas serán 
denominadas Z36).  
                                                 
n
 Thermal Desoption Spectroscopy. 
muestra F. de Laves (% peso.) parám. red (nm) RB    Rwp            Rp            χ
2
 
C14 47 (2) a=0.5112 (1); c=0.8280 (1) 8.99 
C36 46 (2) a=0.5105 (1); c=1.6661 (1) 9.74 (5) ZC_65_H10 
C15 7 (3) a=0.7212 (1) 16.5 
   9.37        7.10        2.08 
C14 86 (2) a=0.5111 (1); c=0.8280 (1) 5.9 
C36 12 (3) a=0.5106 (1); c=1.6608 (1) 13.7 (6) ZC_65_H100 
C15 2 (3) a=0.7215 (1) 13.3 
  9.63         6.48        2.35 
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Un primer efecto de la adición del Mm fue la imposibilidad de fundir el 
material utilizando corrientes de arco menores de 120 A. Este aumento de la 
corriente puede estar relacionado con la presencia de óxidos en dicho Mm, 





La Tabla 4.14 indica la masa de las dos muestras estequiométricas utilizadas en 
este estudio, una de ellas aleada sin adición de Mm, y la otra con una pequeña 
cantidad añadida, ambas bajo atmósfera de Ar y una corriente de arco de 
120 A. El tiempo de extinción fue de 20 s.  
 
aleación composición (% at. Mm) 
(7) ZrCr2 _120 4.48 g ZrCr2 (sin Mm) - 
(8) ZrCr2_mis 4.47 g ZrCr2 + 0.103 g Mm. 1.13 
 
Tabla 4.14: Masa de las aleaciones ZrCr2_120 y ZrCr2_mis, y proporción de Mm sobre el material 
base. 
 
El análisis mediante SEM mostró que la aleación ZrCr2_120 presentaba 
similar morfología y microestructura que las muestras aleadas en condiciones 
estándar. En la imagen BSE de la Figura 4.9.a se pueden observar sobre la 
matriz (fondo gris) las típicas agrupaciones de microporos (punteado oscuro –
flecha maciza-) y algunos crecimientos ricos en Zr (tonalidad clara –flecha 
hueca-). La imagen BSE de la Figura 4.9.b pertenece a la aleación ZrCr2_mis. En 

















































a) Sin Mm  
b) Con Mm 
La Tabla 4.15 muestra los valores de composición mediante EDX en las 
dos aleaciones analizadas. Por lo indicado en esta tabla se observa que la 
composición de ambas aleaciones es similar y está en acuerdo con los valores 
estequiométricos. 
 Por otro lado La composición de las partículas de Mm de la aleación 
ZrCr2_mis resultó similar a las encontradas en las muestras Z36_mis1 y Z36_mis2 
(Capítulo 3, Sección 3.4.5.1),  con una proporción de O en torno al 60% at., valor 
superior al 25% at. asociado al Mm de partida. 
  
composición (% at.) 
elemento 
ZrCr2_120 ZrCr2_mis 
Zr 33.2 (8) 33.3 (8) 
Cr 66.8 (8) 66.7 (8) 
 
Tabla 4.15: Composición  media de la matriz en las aleaciones ZrCr2_120 y ZrCr2_mis. 
  
La Figura 4.10 muestra los difractogramas XRD sobre polvo de las dos 
aleaciones. En ambos se observa que la intensidad relativa del pico a ~38.4º 
decrece en la muestra aleada con Mm, lo que sugiere que la  proporción de fase 
cúbica en el material será mayor que en la muestra aleada sin Mm. Al mismo 
tiempo, la significativa altura del pico a ~42.3º en la muestra sin Mm indica una 























Figura 4.10: Difractogramas XRD sobre polvo correspondientes a las muestras: a) ZrCr2_120 y 
b) ZrCr2_mis. 
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  El análisis cuantitativo mediante el método Rietveld obtenido del ajuste 
de los difractogramas anteriores (Tabla 4.16) revela dos resultados importantes: 
la adición de Mm al material base influye en la cantidad de fase hexagonal 
retenida, pasando de un 97% en la muestra sin aditivo, al 78% en la muestra con 
Mm; y la adición de Mm no afecta al parámetro de red del compuesto 
intermetálico. Este último resultado es consistente con el hecho de que en la 
matriz de las muestras no se encuentre ningún elemento constitutivo del Mm 
utilizado. 
 
muestra F. de Laves  (% peso.) parám. Red (nm) RB   Rwp              Rp              χ
2
 
C14 83 (2) a=0.5110 (1); c=0.8288 (1)  5.48 
C36 14 (3) a=0.5110 (1); c=1.6548 (1) 9.63 (7) ZrCr2_120 
C15 3 (3) a=0.7213 (1) 11.9 
  9.91           7.42           2.57  
C14 44 (2) a=0.5110 (1); c=0.8279 (1) 11.4 
C36 34 (2) a=0.5106 (1); c=1.6610 (1) 10.8 (8) ZrCr2_mis 
C15 22 (3) a = 0.7212 (1) 7.56 
  9.36           7.25           2.08 
 
Tabla 4.16: Abundancias y parámetros de red de las fases de Laves en las muestras ZrCr2_120 y 
 ZrCr2_mis. 
 
 La aleación ZrCr2_mis fue sometida, posteriormente, a dos tratamientos 
de recocido diferentes a 1173 K y 1373 K, ambos de 3 h de duración, resultando 
de ambos las muestras: (9) ZrCr2_mis_1173_3 y (10) ZrCr2_mis_1373_3. Sus 
respectivos difractogramas están representados en las Figuras 4.11.a y 4.11.b. A 
nivel cualitativo, por la intensidad relativa de los picos característicos de las 
fases de Laves, en el primer difractograma se intuye una menor abundancia de 
fases hexagonales retenidas que en la muestra de partida, obtenida 
directamente del horno de arco (Figura 4.10.b). El segundo difractograma de la 
Figura 4.11 indica que la abundancia de fases hexagonales retenidas en la 
muestra recocida a 1373 K ha de ser muy baja. 
 La Tabla 4.17 ofrece los valores de las abundancias de las Fases de Laves 
en las dos muestras de ZrCr2 con Mm recocidas. Los resultados del análisis 
cuantitativo mediante el método Rietveld confirman lo que, a primera vista, 
indican los difractogramas correspondientes: en la muestra recocida a 1173 K 
existe una reducción de la abundancia de fases hexagonales del 17% respecto a 
la de partida (ZrCr2_mis), y del 94% en la recocida a 1373 K. 
 Los resultados de la Tabla 4.17 son muy importantes ya que indican que 
la adición de Mm a las muestras de ZrCr2 va a favorecer la transformación 
polimórfica C14→C36→C15. Efectivamente, considerando resultados 
anteriores, si tomamos la aleación estándar como muestra de partida (Tabla 4.3), 
tras someter a esta muestra a un recocido de 1170 K durante 168 h (Tabla 4.8), la 






























a) 1173 K, 3h 
b) 1373 K, 3h 
considerablemente menor que en el caso analizado anteriormente (17%), donde 
se ha tomado una muestra de partida con Mm (ZrCr2_mis) y ha sido sometida a 
un recocido a la misma temperatura y de menor duración (ZrCr2_mis_1173_3). 
Como se verá en la sección de Discusión, el hecho de que en este tipo de 
muestras, con un tratamiento de recocido a 1373 K y 3h, prácticamente, se haya 
completado la transformación polimórfica  resultará clave a la hora de explicar 






















Figura 4.11: Difractogramas XRD sobre polvo correspondientes a las muestras: 
a) ZrCr2_mis_1173_3 y b) ZrCr2_mis_1373_3. 
 
 
muestra F. de Laves  (% peso.) parám. Red (nm) RB  Rwp        Rp        χ
2
 
C14 41 (2) a=0.5116 (1); c=0.8287 (1)  10.5 
C36 24 (3) a=0.5110 (1); c=1.6631 (1) 9.73 (9) ZrCr2_mis_1173_3 
C15 35 (2) a=0.7219 (1) 6.77 
 9.48    7.45     1.53  
C14 1 (3) a=0.5106 (1); c=0.8290 (1) 42.7 
C36 4 (3) a=0.5106 (1); c=1.6644 (2) 43.9 (10) ZrCr2_mis_1373_3 
C15 95 (2) a = 0.7215 (1) 8.96 
 11.7    9.16     1.94 
 
Tabla 4.17: Abundancias y parámetros de red de las fases de Laves en las muestras 
ZrCr2_mis_1173_3  y  ZrCr2_mis_1373_3. 
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a) Sin Mm b) Mm 1.23% at. 
c) Mm 0.6% at. d) Mm 1.34% at. 






























































Muestras con composición rica en Zr 
 
La Tabla 4.18 indica las cuatro muestras de tipo Z36 que se tuvieron en cuenta 
en este estudio, todas ellas aleadas bajo atmósfera de Ar, con una corriente de 
120 A, y un tiempo de extinción del arco de 20 s. 
 
aleación composición (% at. Mm) 
(11) Z36_120 4.19 g de Z36 - 
(12) Z36_mis1 4.19 g de Z36 + 105 mg de Mm 1.23 
(13) Z36_mis2 4.17 g de Z36 + 51 mg Mm 0.6 
(14) Z36_mis3 4.11 g Z36 + 113 mg Mm 1.34 
 
Tabla 4.18: Masa de las aleaciones Z36, y proporción de Mm sobre el material base. 
 
La morfología y composición de este tipo de aleaciones fueron analizadas 
con detalle en la Sección 3.4.5.1. 
La Figura 4.12 muestra los difractogramas pertenecientes a las muestras 























Figura 4.12: Difractogramas de las muestras tipo Z36: a) Z36_120; b) Z36_mis1; c) Z36_mis2 y 
d) Z36_mis3. 
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Una primera observación sobre esta última figura, ya comentada en el 
Capítulo 3, es que en los difractogramas correspondientes a las muestras con 
Mm no aparece el pico a ~39.1º (Zr3Cr3O0.5); una segunda observación es la 
presencia en los cuatro difractogramas de un pequeño pico en la posición ~36.4º 
asociado a la fase αZr, lo que significa que en todas las muestras existe una 
cierta cantidad de Zr no disuelto en la matriz; por último, de la comparación de 
las intensidades relativas correspondientes a las fases de Laves de los cuatro 
difractogramas, se deduce que en las muestras con Mm queda retenida menor 
proporción de fases hexagonales que en la muestra sin Mm.  
 El análisis cuantitativo mediante el método de Rietveld de los 
difractogramas anteriores se resume en la Tabla 4.19. En esta tabla destacan los 
óptimos factores de Bragg, de acuerdo y parámetro de bondad obtenidos en los 
ajustes de cada una de las aleaciones. La abundancia de fases hexagonales 
retenidas es significativamente mayor en la muestra sin Mm que en las tres 
muestras aleadas con Mm, presentándose siempre la fase de alta temperatura 
C14 en menor proporción que la de media temperatura C36. Todo esto lleva de 
nuevo a la conclusión de que la adición de Mm afecta a las transformaciones 
polimórficas entre fases de Laves, facilitando dichas transformaciones, hacia la 
fase final C15, si bien, no se llegan a completar totalmente. 
 
muestra fases (% peso) parám. red (nm) RB      Rwp              Rp              χ2 
C14 21 (3) a=0.51130 (2); c=0.82870 (3) 9.42 
C36 35 (2) a=0.51130 (2); c=1.66254 (7) 9.28 
C15 35 (2) a=0.72222 (2) 5.59 
Zr3Cr3O0.5 4 (1) a=1.19724 (3) 19.1 
Z36_120 
αZr 5 (1) a=0.32514 (4); c=0.5196 (2) 22.5 
   8.94           6.92            1.94  
C14 11 (3) a=0.5109 (1); c=0.8313 (1)  14.3 
C36 19 (3) a=0.5112 (1); c=1.6626 (2) 15.7 
C15 66 (2) a=0.7223 (1) 5.76 Z36_mis1 
αZr 4 (1) a=0.3232 (1); c=0.5173 (3)  29.3 
  8.62           6.54            1.75 
C14 14 (3) a=0.5116 (1); c=0.8292 (1)  16.0 
C36 26 (3) a=0.5114 (1); c=1.6640 (1) 12.4 
C15 55 (2) a=0.7226 (1) 3.35 Z36_mis2 
αZr 5 (1) a=0.3234 (1); c=0.5172 (3)  30.3 
  8.80           6.81            1.79 
C14 15 (3) a=0.5113 (1); c=0.8290 (1)  11.9 
C36 23 (3) a=0.5110 (1); c=1.6624 (1) 11.4 
C15 58 (2) a=0.7221 (1) 4.20 Z36_mis3 
αZr 4 (1) a=0.3236 (1); c=0.5161 (3)  29.2 
  8.48           6.56            1.82 
 
Tabla 4.19: Análisis cuantitativo de las muestras de tipo Z36: Z36_120, Z36_mis1, Z36_mis2 y 
Z36_mis3. 
 
4.3.1.3.2     COMPOSICIÓN 
 
Para analizar el efecto de la composición sobre la retención de fases de Laves se 
tuvieron en cuenta las muestras: estándar, ZrCr2_120, Z36 y Z36_120. 
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 Los resultados de la caracterización mediante OM, SEM, EDX y XRD de 
las muestras estándar, ZrCr2_120 y Z36_120 ya han sido comentados en este 
capítulo en las secciones 4.3.1.1 y 4.3.1.3.1. Respecto a la aleación Z36, indicar 
que su morfología y composición fue analizada con detalle en la Sección 3.4.5 
del Capítulo 3. 



















Figura 4.13: Difractograma perteneciente a la muestra Z36. 
 
En el difractograma anterior es destacable la existencia de picos 
asignables al óxido Zr3Cr3O0.5 y a la fase αZr. Por otro lado, la baja intensidad 
relativa del pico a ~38.3º sugiere una significativa presencia fase C15 en el 
material.  
 El análisis cuantitativo mediante el método Rietveld tras el ajuste del 
difractograma anterior, ofreció los resultados de la Tabla 4.20. 
 
muestra fases (% peso) parám. red (nm) RB      Rwp              Rp              χ2 
C14 23 (3) a=0.5114 (1); c=0.8284 (1)  9.57 
C36 44 (2) a=0.5111 (1); c=1.6625 (1) 13.0 
C15 25 (2) a=0.7222 (1) 5.68 
Zr3Cr3O0.5 3 (1) a=1.1972 (1) 28.5 
Z36 
αZr 5 (1) a=0.3252 (1); c=0.5197 (2)  31.5 
   9.51           7.12            2.16  
 
Tabla 4.20: Análisis cuantitativo de las muestra Z36. 
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 Comparando los valores de abundancia de fases de Laves de esta última 
tabla con los de la Tabla 4.3 (muestra estándar) se aprecia que en la muestra rica 
en Zr queda retenida una menor proporción de fases hexagonales que en la 
muestra estequiométrica. Del mismo modo, si se tiene en cuenta las dos 
muestras aleadas a 120 A, ZrCr2_120 (Tabla 4.16) y Z36_120 (Tabla 4.19), 
también se observa, que en ésta última, la abundancia de fases hexagonales 
retenidas se reduce significativamente respecto a la primera. 
 
4.3.1.4    EFECTOS DE LA MOLIENDA MECÁNICA Y ALEACIÓN BAJO 
ATMÓSFERA DE H2 EN LA TRANSFORMACIÓN POLIMÓRFICA 
C14→C36→C15 
 
Con el fin de analizar los efectos sobre la transformación polimórfica entre fases 
de Laves que pudiesen causar los defectos microestructurales en las aleaciones 
de ZrCr2, se tuvieron en cuenta dos tipos diferentes de material: el resultante de 
someter a molienda mecánica muestras aleadas bajo condiciones estándar, y el 
resultante de alear las muestras bajo atmósfera de Ar+H2. Posteriormente, se 
aplicaron a estos  materiales diferentes tratamientos de recocido. 
  
Muestras sometidas a molienda mecánica 
 
Las muestras estándar ZrCr2_e1 y ZrCr2_e2o fueron molidas durante 10 min y 30 
min, respectivamente.p El material resultante fue prensado en pastillasq y 
recocido a 1173 K con tiempos de 3h y 20 h. Con estos tratamientos se 
obtuvieron diferentes materiales, cuyo etiquetado y condiciones de preparación 
se indican en la Tabla 4.21. 
 
etiqueta alea. de partida tiempo de molienda recocido 
(1)   ZrCr2_e1 estándar  - - 
(19) ZrCr2_e1_10m - 10 min. sin recocido 
(20) ZrCr2_e1_10m_3h - 10 min. 1173 K; 3h; enfr. natural 
(21) ZrCr2_e1_10m_20h - 10 min. 1173 K; 20h; enfr. natural 
(1)   ZrCr2_e2 estándar  - - 
(22) ZrCr2_e2_30m - 30 min. sin recocido 
(23) ZrCr2_e2_30m_3h - 30 min. 1173 K; 3h; enfr. natural 
(24) ZrCr2_e2_30m_20h - 30 min. 1173 K; 20h; enfr. natural 
 
Tabla 4.21: Etiquetado y condiciones de preparación de las muestras utilizadas en el estudio de 
los efectos de la molienda mecánica en la transformación de Fases de Laves. 
                                                 
o Las referencias e1 o  e2 (“estándar 1 o 2”) sirven para indicar que las muestras con idéntica 
referencia pertenecen al mismo material. 
p La molienda se realizó bajo atmósfera de Ar en el molino de bolas cuyas características se 
detallan en el Capítulo 2. 
q La presión se fijó a 9.8·108 Pa, a temperatura ambiente. 
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b) Molida 10 min. 
c) Molida 10 min. 
     recocida a 1173 K, 3h. 
Todo el material se caracterizó mediante difracción en polvo. Las 
muestras recocidas con tiempos de 20 h (ZrCr2_e1_10m_20h y 
ZrCr2_e2_30m_20h) no pudieron ser analizadas mediante el método Rietveld 
debido a la masiva presencia de óxidos en las muestras. Por lo tanto, de este 
tipo de material sólo se obtuvieron resultados a nivel cualitativo. 
La Figura 4.14 corresponde a los difractogramas de las tres primeras 

































Figura 4.14: Difractogramas de las muestras: a) ZrCr2_e1; b) ZrCr2_e1_10m; y c) 
ZrCr2_e1_10m_3h. Notar las diferentes escalas verticales. 
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Las intensidades relativas de los picos de Bragg de estos difractogramas 
indican sólo ligeras diferencias en la proporción de fases de Laves en cada una 
de las muestras; sin embargo, si es apreciable un aumento de la anchura de los 
picos correspondientes a estas fases en las muestras molidas. Bajo estas 
premisas, una primera conclusión es que la molienda de 10 min no provoca 
transformaciones de fase en el material pero sí genera defectos 
microestructurales (el aumento de la anchura de los picos está relacionado con 
cambios en el tamaño y deformación en los dominios cristalinos). Una segunda 
conclusión es que, bajo la hipótesis de la existencia de un mayor número de 
defectos en el material, el tratamiento de recocido a 1173 K y 3 h resulta 
insuficiente a la hora de facilitar la transformación C14→C36→C15. También es 
reseñable que dicho tratamiento de recocido elimina de forma significativa los 
defectos microestructurales generados en la molienda. En la Figura 4.14.c se 
observan reflexiones de Bragg en las posiciones 33.4º, 44.3º, 50.3º y 64.5º. Estos 
picos han podido ser relacionados con los óxidos Zr0.9Cr0.1O1.95 (tetragonal, 
P42/mmc) y ZrO (cúbica fcc, Fm 3m), y con Cr (cúbica bcc, Im3m). La formación 
de los dos óxidos estaría favorecida por el tratamiento de recocido sobre el 
material en polvo (pastillas prensadas de ZrCr2_e1_10m_3h), lo que, a su vez, 
generaría la segregación de Cr.  
La Figura 4.15 corresponde a los difractogramas de las muestras con 
referencia e2 de la Tabla 4.21. Un primer análisis de dichos difractogramas, 
indica que al igual que en las muestras anteriores, la intensidad relativa de los  
picos más notables pertenecientes a las fases de Laves apenas cambia en las tres 
aleaciones. Este resultado implica que ni el nuevo tiempo de molienda, ni el 
posterior tratamiento de recocido afectan a la proporción de estas fases respecto 
a las aleadas bajo condiciones estándar. Sin embargo, son destacables las 
enormes anchuras de los picos del difractograma correspondiente a la muestra 
ZrCr2_e2_30m (Figura 4.15.b), lo que significa que la molienda de 30 minutos 
provoca un daño severo en la microestructura de la muestra. Los efectos del 
tratamiento de recocido de 3 h sobre la muestra molida se hace visible en la 
Figura 4.15.c, ya que reduce significativamente la anchura de los picos del 
difractograma, sugiriendo una recristalización del material. 
Un último resultado se obtiene al  comparar el patrón de la Figura 4.15.c 
con el de la Figura 4.14.c, y es que las intensidades relativas asociadas tanto al 
óxido Zr0.9Cr0.1O1.95 como al Cr aumentan significativamente. Este resultado 
puede explicarse por el efecto que la molienda ejerce sobre el tamaño de las 
partículas: a mayor tiempo de molienda menor tamaño, lo que implica una 
mayor superficie efectiva del material molido, y, por lo tanto, mayor 
susceptibilidad de reaccionar con el O durante el tratamiento de recocido, 
formándose así mayor cantidad de óxido Zr0.9Cr0.1O1.95, con la consiguiente  












































Figura 4.15: Difractogramas XRD de las muestras: a) ZCr2_e2; b) ZrCr2_e2_30m; y c) 
ZrCr2_e2_30m_3h. Notar las diferentes escalas verticales. 
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b) Molida 30 min. 
c) Molida 30 min. 
     recocida a 1173 K, 3h. 
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La Tabla 4.22 indica los valores correspondientes al análisis cuantitativo 
obtenidos mediante el método Rietveld de los patrones de las Figuras 4.14 y 
4.15.  
 
muestra fases (% peso) parám. red (nm) RB    Rwp         Rp         χ
2
 
C14 40 (2) a=0.5109 (1); c=0.8282(2)  11.3 
C36 50 (2) a=0.5102 (1); c=1.6605 (1) 10.4 ZrCr2_e1 
C15 10 (3) a=0.7210 (1) 9.06 
  9.31      7.19      2.44  
C14 39 (2) a=0.5109 (1); c=0.8289(1)  7.17 
C36 54 (2) a=0.5109 (1); c=1.6603 (4) 9.35 ZrCr2_e1_10m 
C15 7 (3) a=0.7212 (1) 6.69 
  9.33      7.40      1.25 
C14 20 (3) a=0.5108 (1); c=0.8284(1)  8.38 
C36 23 (3) a=0.5102 (1); c=1.6607 (1) 9.48 
C15 2 (3) a=0.7207 (1) 12.2 
Zr0.9Cr0.1O0.95 
P42/mmc 10 (1) a=b=0.3632 (1); c=0.5079 (1) 17.3 
Cr 
Im3m 29 (1) a=2.887 (1) 4.65 
ZrCr2_e1_10m_3h 
ZrO 
Fm-3m 16 (1) a = 0.4645 (1) 10.4 
  6.88      5.36      1.78 
C14 73 (2) a=0.5111 (1); c=0.8278 (1)  8.11 
C36 23 (2) a=0.5106 (1); c=1.6605 (1) 5.74 ZrCr2_e2 
C15 4 (3) a=0.7214 (1) 11.7 
 7.88       6.11      1.86  
C14 74 (3) a=0.5110 (2); c=0.8299 (3)  5.88 
C36 16 (3) a=0.5110 (1); c=1.6593 (4) 5.38 ZrCr2_e2_30m 
C15 10 (3) a=0.7211 (2) 4.56 
 8.88       6.94      1.21 
C14 10 (3) a=0.5101 (1); c=0.8283(1)  9.25 
C36 36 (2) a=0.5104 (1); c=1.6610 (2) 8.39 
C15 1 (3) a=0.7207 (2) 9.74 
Zr0.9Cr0.1O0.95 
P42/mmc 13 (1) a=b=0.3633 (1); c=0.5079 (1) 16.4 
Cr 
Im3m 30 (1) a=2.887 (1) 3.28 
ZrCr2_e2_30m_3h 
ZrO 
Fm-3m 11 (1) a = 0.4644 (1) 12.5 
 6.67      5.18       1.67 
 
Tabla 4.22: Resultados del análisis cuantitativo de muestras estándar, molidas y recocidas de 
referencias e1 y e2. 
 
El análisis cuantitativo confirma que las moliendas de 10 y 30 minutos no 
producen efectos significativos de transformación de fases de Laves en el 
material y que en las dos muestras recocidas a 1173 K durante 3 h, existe una 
significativa abundancia de los óxidos Zr0.9Cr0.1O1.95 y ZrO, y también de Cr. Las 
fases hexagonales se encuentran retenidas en las dos muestras recocidas, en una 
proporción sobre la fase cúbica similar a la de las muestras molidas. Debido a 
factores de ruido, anchuras y solapamiento de picos en los difractogramas, 
especialmente en los correspondientes a las muestras recocidas, a la hora de 
sacar conclusiones hay que considerar con cierta cautela los valores de 
abundancias y parámetros de red correspondientes a las muestras molidas de 
esta última tabla. 
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 La Figura 4.16 muestra los difractogramas XRD de las muestras 
ZrCr2_e1_10m_20h y ZrCr2_e2_30m_20h. Por lo que se observa en ellos, el grado 
de oxidación del material es tan elevado (ver pico a ~44º correspondiente al 
óxido Zr0.9Cr0.1O1.95) que no se pueden obtener conclusiones fiables. A pesar de 
todo, por la intensidad relativa de los picos de las fases de Laves de ambos 
difractogramas (área sombreada) se deduce que en el material siguen retenidas 



























Figura 4.16: Difractogramas de las muestras: a) ZrCr2_e1_10m_20h; b) ZrCr2_e2_30m_20h. 
  
Muestras aleadas bajo atmósfera de hidrógeno 
 
Las muestras aleadas bajo atmósfera parcial de H2 (ZC_65_H10 y ZC_65_H100) 
fueron sometidas a un tratamiento de recocido a 1173 K y 20 horas de duración 
con el fin de comprobar si el hidrógeno intersticial, considerado como 
impureza, podía afectar también a la transformación polimórfica, y por lo tanto, 



























a la abundancia de las fases de Laves retenidas en el material. La Figura 4.17 
































Figura 4.17: Difractogramas de las muestras: a) ZC_65_H10_20; b) ZC_65_H100_20. 
 
Los difractogramas de esta última figura son prácticamente coincidentes 
con los de las aleaciones ZC_65_H10 y ZC_65_H100 (Figura 4.8), por lo que se 
deduce que el tratamiento de recocido no afecta estructuralmente a las muestras 
y tampoco a la proporción de fases hexagonales de Laves retenidas en ellas. La 
Tabla 4.23 ofrece los valores del análisis cuantitativo de los difractogramas 



































última tabla con los de la Tabla 4.13 (muestras aleadas bajo presión parcial de 
H2, sin recocer) se confirma el resultado anterior, pudiendo concluirse que tras 
el recocido, no se producen cambios en las proporciones de fases hexagonales 
en ninguna de las dos muestras. Es destacable de esta Tabla el valor del 
parámetro de red de la fase C15 en la muestra ZC_65_H100_20. Este resultado 
anómalo se debe a la imprecisión en el ajuste de esta fase, debido a la baja 
abundancia con la que se presenta en el material. 
 
muestra F. de laves (% peso) parám. red (nm) RB     Rwp          Rp           χ
2
 
C14 50 (2) a=0.5111 (1); c=0.8280 (1)  10.7 
C36 43 (2) a=0.5105 (1); c=1.6610 (1) 10.1 (23) ZC_65_H10_20 
C15 7 (3) a=0.7212 (1) 14.8 
  8.95       6.84       2.47  
C14 87 (2) a=0.5111 (1); c=0.8280(1)  5.84 
C36 11 (3) a=0.5102 (1); c=1.6602 (4) 12.7 (24) ZC_65_H100_20 
C15 2 (3) a=0.7201 (1) 29.7 
 9.34       6.88      2.44 
 
Tabla 4.23: Resultados del análisis cuantitativo de muestras ZC_65_H10_20 y ZC_65_H100_20. 
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4.3.2    MICROESTRUCTURA 
 
4.3.2.1    MICROSCOPÍA ELECTRONICA DE TRANSMISIÓN (TEM) 
 
Para el análisis microestructural del compuesto intermetálico ZrCr2 mediante 
TEM se tomaron cuatro aleaciones Zr-Cr, dos de ellas con composición dentro 
del rango de solubilidad del compuesto (ZrCr2_e3 y ZrCr2_1573_3h), otra en el 
límite (Z36), y una última fuera de dicho rango (Z85). En la Tabla 4.2 se 
indicaron las condiciones de aleación de estas cuatro muestras. 
 
Observaciones experimentales e interpretación 
 
Muestra  (1) ZrCr2_e3 
 
En esta aleación se analizaron tres zonas diferentes: Zona 1, Zona 2 y Zona 3. La 
Figura 4.18 muestra tres imágenes de campo brillante (BF) representativas de 


















Como se observa en la Figura 4.18.a, esta zona se caracteriza por un fuerte 
interlineado de diferentes anchuras.  
 Ya se comentó en el Capítulo 1 que los compuestos intermetálicos con 
fases de Laves presentan, generalmente, dos tipos de defectos que en clave 
cristalográfica resultan prácticamente indistinguibles: los defectos de 
apilamiento (SF)r, muy comunes en las fases hexagonales y cúbica compactas, y 
                                                 
r



















el micromaclados, típico de fases con estructura cúbica fcc. El interlineado de la 
Figura 4.18.a está asociado a uno de estos tipos de defectos. 
La estructura cristalográfica del grano que exhibe este denso interlineado 
se analizó mediante difracción de electrones (L=100 cm; K=2.841 Å.cm), 


















Figura 4.19: Patrones de difracción (SADP)t de la Zona 1: a) EZ [-1 1 0 0]; b) EZ [-1 2 -1 0] 
 
 Con las referencias angulares de los ejes de zona (θ1 y θ2), la longitud y 
posición relativa de los radiovectores (r1, r2, α), y con la ayuda del software 
CARINE (herramientas: Identificación de Planos y Proyección Estereográfica), 
se pudo asignar a cada uno de los patrones los ejes de zona: a) [-1 1 0 0] y 
b) [-1 2 -1 0], ambos pertenecientes a la traza (0 0 0 1), de la fase de Laves C36. 
Por lo tanto, el grano correspondiente a la Zona 1 posee estructura de Laves 
C36. 
En el SADP de la Figura 4.19.b aparece un efecto de doble difracción que 
es característico de fases hexagonales de orden superior a la C14, lo que viene a 
confirmar el resultado anterior. Este mismo efecto ha sido observado por  
O. Zhou y colab.10 cuando estudiaban la estabilidad de esta fase en muestras de 
Zr(CrV)2 (2% at. V), y por Kumar y colab11 cuando analizaban la estructura y la 
composición en precipitados de ZrCr2 de muestras con composición 8 %at. Zr 
(zona de dos fases del diagrama Zr-Cr), aunque no se indicaba de modo preciso 
si sus patrones de difracción pertenecían a la fase C36 (4H) o a otra estructura 
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semejante de mayor período de empaquetamiento (6H u 8H). Estas variedades 
polimórficas de alto orden fueron encontrados en muestras de ZrCr2 hace varias 
décadas12,13 y distinguirlas no resulta tarea fácil. Actualmente, las técnicas de 
microscopía electrónica de alta resolución unidas a análisis de difractogramas 
FFTu, permiten medir el parámetro de red c de estas estructuras directamente 
sobre las microfotografías, lo que da información precisa del orden de la 
estructura. En nuestro caso, para poder confirmar que el grano analizado 
corresponde a la fase de Laves C36, se ha realizado una simulación del patrón 
de difracción de esta fase con la ayuda del software CARINE (Figura 4.20.b), 














Figura 4.20: a) SADP de la Zona 1 ; b) diagrama de difracción simulado con CARINE; 
c) orientaciones cristalográficas asignadas al interlineado del grano. 
 
La orientación cristalográfica del interlineado se obtuvo a partir del 
diagrama de difracción simulado para la fase C36 (Figura 4.20.b). El SADP 
(4.20.a) y la imagen de campo claro (4.20.c) fueron tomados con la misma 
orientación relativa del haz de electrones respecto a la muestra. Los puntos de 
doble difracción indicaron la dirección de los planos en la que se producen los 
defectos de apilamiento o micromaclado ([0 0 0 1]), por lo que dicha dirección 




En esta zona  (imagen BF de la Figura 4.18.b) se distinguen dos granos (marcas 
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[0 0 0 1] 
[-1 0 1 0] 
c) 





Del grano A se obtuvieron los SADP de la Figura 4.21, manteniendo en ambos 


















Figura 4.21: SADP’s pertenecientes al grano A de la Zona 2: a) EZ [1 4 1]; b) EZ [1 1 0]. 
 
 Al SADP de la Figura 4.21.a se asignó el eje de zona [1 4 1] de la fase 
cúbica de Laves C15. El análisis del SADP 4.21.b descartó la posibilidad de que 
el grano estuviese orientado según un eje de zona de alguna de las fases 
hexagonales de Laves, pudiendo, por el contrario, ser relacionado con el eje de 
zona [1 1 0] de la fase cúbica C15. Con la ayuda de la proyección estereográfica, 
se comprobó que la traza que contiene estos dos ejes de zona es la (1 -1 3). Las 
medidas angulares entre los ejes de zona y las de los valores goniométricos 




La Figura 4.22 muestra los diagramas de difracción correspondientes a este 
grano. Las condiciones del microscopio fueron las mismas que las del análisis 
anterior. 
 El SADP de la Figura 4.22.a es equivalente al 4.22.b, y a ambos se les 
asociaron, respectivamente, los ejes de zona [1 1 0] y [1 0 1], pertenecientes a la 
fase cúbica C15. Al patrón 4.22.c se le asignó el eje de zona [2 1 1], también 
perteneciente a la fase C15. Los tres ejes de zona pertenecían a la traza (-1 1 1). 
r2 
r1 
θ1 = -21.9º;  θ2 = -21.5º 
r1 = 1.1025 cm 
r2 = 1.282 cm 





θ1 = 7.5º;  θ2 = 0 
r1 = 0.68 cm 
r2 = 0.68 cm 




 Con estos datos y teniendo en cuenta los valores goniométricos, se 















Figura 4.22: Patrones de difracción en el grano B (Zona 2). a) EZ: [1 1 0]; b) EZ: [1 0 1]; 




Para analizar la frontera entre los granos anteriores (marca A-B de la Figura 
4.18.b) se tomaron tres SADP muy próximos entre sí: uno representativo de la 
zona A (4.23.a), otro de la B (4.23.c), y un último de la interfase A-B (4.23.b); 
todos ellos sin modificar la posición angular del portamuestras, es decir, 














Figura 4.23: SADP’s pertenecientes a la zona próxima a la frontera A-B: a) Zona A; b) Zona A-B 
(interfase); c) Zona B. 
 
Como en patrones anteriores (4.21.a y 4.22.b), al SADP de la Figura 4.23.a 
se asignó el eje de zona [1 4 1], y al SADP de la Figura 4.23.c, el [1 0 1]. El SADP 
4.23.b es una yuxtaposición de los dos anteriores, lo que significa que la 
interfase entre los dos granos A y B podría ser identificada como una macla. 
r1 
r2 
θ1 = -21.9;  θ2 = -21.5º 
r1 = 0.67 cm 
r2 = 0.674 cm 




θ1 = 38.8º;  θ2 = -13.2º 
r1 = 0.67 cm 
r2 = 0.662 cm 
α = 71.7º 
 
b) 
θ1 = 8.4º; θ2 = -19º 
r1 = 0.668 cm 
r2 = 1.09 cm 









En esta zona (Figura 4.18.c) se distinguen tres granos diferentes (marcas E’, D y 
E), separados por dos fronteras o interfases (E’-D y D-E). El análisis de cada uno 





La Figura 4.24.a muestra el único SADP que se tomó en este grano. Este 















Figura 4.24: a) SADP pertenecientes a los granos. a) E (EZ: [1 1 0]; b) D (EZ: [1 4 1]); c) D (EZ: 




Los SADP 4.24.b y 4.24.c pertenecen al grano D y, aunque fueron tomados 
desde diferentes posiciones goniométricas, ambos son idénticos. Por 
coincidencia con otros SADP anteriormente analizados, a estos dos últimos se 
les asignó ejes de zona de la familia <1 4 1> pertenecientes a la fase de Laves 
C15. Con ayuda de la proyección estereográfica y los valores angulares de la 
posición de la muestra se asignó al diagrama 4.24.b el eje de zona [1 4 1], y al 
4.24.c, el eje [-1 1 4]. En conclusión, el grano D también posee estructura cúbica 
de Laves C15. 
 
θ1 = -22.1º ; θ2 = -19.4º 
r1 = 0.692 cm 
r2 = 0.685 cm 




θ1 = 38.4º; θ2 = -12.4º 
r1 = 1.055 cm 
r2 = 1.26 cm 
α = 67º 
r2 r1 
b) 
θ1 = -26º; θ2 = 9.1º 
r1 = 1.09 cm 
r2 = 1.285 cm 







Para este grano, no se tomaron referencias angulares ya que se verificaron, 
desde diferentes ejes de zona, los mismos SADP que en el grano E. Por ello, se 
le asignó también la fase de Laves C15. 
 En conclusión, los tres granos de la Figura 4.18.c poseen estructura 




Para el análisis de las fronteras E’-D y D-E de la Figura 4.18.c, se procedió a la 
obtención de SADP en zonas muy próximas a ellas, manteniendo en todas la 
misma orientación relativa de la muestra respecto al haz primario. La 









Figura 4.25: SADP’s pertenecientes a los diferentes granos e interfases de la Zona 3:. a) grano E; 
b) frontera D-E; c) grano D; d) frontera E´-D; e) grano E’. 
 
Por comparación de estos diagramas con otros ya analizados en las 
Zonas 2 y 3 de esta misma muestra, los ejes de zona asignados a cada diagrama 
de la Figura 4.24 fueron los siguientes: a) [1 0 1]; b) [1 0 1] y [1 4 1]; c) [1 4 1]; d) 
[1 4 1] y [1 0 1]; e) [1 0 1]. 
El grano E y la frontera D-E también fueron analizadas mediante técnicas 
de imagen BF y DF. La Figura 4.26 muestra dos fotografías de esas zonas. La 
Figura 4.26.a muestra un área poblada de dislocaciones (flechas macizas rojas) y 
también una serie de franjas con tonalidades claras y oscuras separando granos 
diferentes (flechas macizas verdes), que por su aspecto y forma, podrían estar 
asociadas a fronteras de gran ángulo. La imagen de campo oscuro (4.26.b) 
muestra diferentes interlineados compuestos de franjas de tonalidades claras y 
oscuras (flechas macizas amarillas).v Estos interlineados pueden asociarse a la 
existencia de defectos de apilamiento en la estructura del material. De cada 
                                                 
v Las bandas son generadas por el haz electrónico al incidir sobre un defecto de apilamiento con 
una determinada inclinación respecto a dicho haz. La distancia entre franjas oscuras marca la 
profundidad a la cual dichas franjas son producidas por el factor de fase 2πg·RF, donde g es el 
vector de la red recíproca para un plano reflectante y RF  el vector que representa el plano de 
defecto. 
a) b) c) d) e) 
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conjunto de bandas horizontales, las dos extremas representan la intersección 
entre el defecto de apilamiento con la superficie del material, por lo que la 
anchura del interlineado puede relacionarse con el grosor de la muestra. Al 
mismo tiempo, estas agrupaciones de bandas de diferente tonalidad están 
limitadas transversalmente por dos dislocaciones parciales (flechas macizas 
rojas). Otro hecho a destacar de esta imagen DF es la doble direccionalidad en el 
interlineado en este grano E (flechas discontinuas de color malva). La múltiple 
direccionalidad es característica de estructuras cristalinas con alta simetría, y 
por extensión de la fase de Laves C15 (en esta fase existen cuatro planos 
equivalentes de alta densidad de empaquetamiento {1 1 1}). La existencia de 
faltas de apilamiento en planos equivalentes puede generar superposiciones 
entre estos planos apareciendo en las imágenes zonas de extinción de las 
franjas, como puede ser el caso de la zona señalada con una flecha hueca blanca 
















Figura 4.26: Fotografías TEM del grano E y frontera D-E (Zona 3):.a) BF; b) DF. 
 
Muestra  (16) ZrCr2_1540_3  
 
Como se indicó en la Tabla 4.2, esta muestra corresponde a una aleación de 
ZrCr2 sometida a tratamiento de recocido a 1540 K durante 3 h. 
 La Figura 4.27 muestra dos imágenes BF pertenecientes a una zona de un 
mismo grano. Por lo que se aprecia en ambas imágenes, la característica 
microestructural más destacable es la presencia de un denso interlineado. Esta 
característica ha sido observada y analizada en multitud de estudios sobre 
compuestos intermetálicos AB2 con fase de Laves C15, y está directamente 
relacionada con defectos de micromaclado.  
 


















Figura 4.27: Imágenes BF de la muestra ZrCr2_1540_3: a) magnificación x80K; b) magnificación 
x200K 
  
Sobre la zona de denso interlineado, manteniendo unas condiciones de 
microscopio, L=100 cm y K=2.841 Å.cm, se tomaron los tres SADP de la 
Figura 4.28. El SADP 4.28.a se obtuvo manteniendo la misma posición relativa 
de la muestra respecto al haz primario que en la obtención de las imágenes BF 
de la Figura 4.27, asociándole un eje de zona del tipo [1 -1 0]; al SADP 4.28.b se  
asignó un eje de zona de la misma familia, con componentes [0 -1 1]; por último, 
al SADP 4.28.c se asignó el eje de zona [-2 1 3]. Los dos primeros pertenecían a 

















Figura 4.28: Diagramas de difracción de la muestra ZrCr2_1540_3: a) EZ [1 -1 0]; b) EZ [0 -1 1]; 








θ1 = -18.2 º;  θ2 =-5.5 º 
r1 = 0.68 cm 
r2 = 0.67 cm 
α =71.2 º 
θ1 =41 º;  θ2 =9 º 
r1 = 0.67 cm 
r2 = 0.67 cm 
α =72.3 º 
r1 
r2 
θ1 =-26.5 º; θ2 =17.6 º 
r1 = 0.70 cm 
r2 =1.73 cm 
 α =76.2 º 
r1 
r2 
a) b) c) 
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La peculiaridad más importante en los patrones 4.28.a y 4.28.c es que 
presentan doble difracción. Este hecho confirma la existencia de micromaclado 
en la estructura. El micromaclado se analizará detalladamente en la sección de 
Discusión de este Capítulo 4.  
 
Muestra  Z36 
 
En esta aleación se estudiaron dos zonas con claras diferencias 




















La característica más destacable de esta zona fue el denso interlineado que 
exhibía. Aparentemente, este interlineado resulta similar al observado en la 
aleación ZrCr2_e3 (Figura 4.18.a).  
 La Figura 4.30 muestra los tres SADP tomados para esta zona (los 
patrones 4.30.a y 4.30.c se obtuvieron con condiciones de microscopio de L=100 
cm y K=2.841 Å.cm, y el patrón 4.30.b con L=80 cm y K=2.325 Å.cm). 
 Tras analizar los diagramas 4.30.a y 4.30.b se llegó a la conclusión que 
ambos patrones correspondían a la fase hexagonal C14 según el eje de zona 
[4  7  -11  9]. Al patrón 4.30.c le fue asignado el EZ [2 0 -2 1], también de la fase 
de Laves C14. Así pues, puede concluirse que la zona pertenece a un grano con 























Aquí se observa un interlineado bidireccional que, por lo comentado 
anteriormente, podría estar asociado a defectos de apilamiento. En principio, el 
carácter bidireccional del interlineado indicaría que la zona pertenece a un 
grano con estructura C15. Con el fin de determinar exactamente el grupo 
cristalográfico, se tomaron tres SADP (L=100 cm y K=2.841 Å.cm). La Figura 4.31 
muestra estos diagramas de difracción con sus correspondientes radiovectores y 
referencias angulares. 
Al primer SADP (4.31.a) se asignó un eje de zona [1 0 2] perteneciente a 
la fase cúbica de Laves C15; al segundo (Figura 4.31.b) se asoció un eje de zona 
[1 0 0], también perteneciente a la cúbica C15. Por último, el tercer SADP (4.31.c] 
resultó equivalente al primero, por lo que el eje de zona asociado fue el [1 0 2]. 
Con esto resultados se concluyó que la Zona 2 pertenece a un grano con 
















Figura 4.31: Diagramas de difracción de la Zona 2: a) EZ [1 0 2]; b) EZ [1 0 0]; c) EZ [1 0 2]. 
r1 
r2 
θ1 = -18.7º; θ2 = -4.2º 
r1 = 0.98; 
r2 = 1.63; 





θ1 = 15.5º; θ2 = 1.1º 
r1 = 0.834; 
r2 = 1.348; 
α = 90º 
b)
 
θ1 = 30.8º;  θ2 = -28.1º 
r1 = 1.00; 
 r2 = 1.00; 








r1 = 1.68 cm 
r2 = 1.92 cm   





θ1 = 13.5º; θ2 = -17.2º 
r1 = 1.63 cm     
r2 = 1.66 cm     





θ1 = 21.9º; θ2 = -1.9º 
r1 = 1.635 cm 
r2 = 1.97 cm 




 Sobre la Zona 2 también se realizó análisis de imagen DF. La Figura 4.32 






















Figura 4.32:  Imagen DF perteneciente a la Zona 2. 
 
En esta última imagen se vuelven a observar múltiples bandas de 
interlineado, según diferentes direcciones, asociadas a faltas de apilamiento. 
También se observan, limitando a esas bandas (flechas huecas azules), las 
dislocaciones parciales que generan este tipo de defectos. La 
multidireccionalidad confirma de nuevo que el tipo de estructura analizada es 
la fase cúbica C15. 
 
Muestra  Z85 
 
En esta aleación con composición nominal rica en Zr (85% at. Zr – 15% at. Cr) se 
analizó el grano de ZrCr2 representado en la Figura 4.33. En la imagen BF 
correspondiente a ese grano es destacable la presencia de una posible macla en 
























Figura 4.33:  Imagen DF perteneciente a un grano de ZrCr2 de la aleación Z85. 
 
 Para estudiar la estructura cristalográfica del grano de ZrCr2 se tomaron 
tres SADP bajo condiciones del microscopio de L = 100 cm y K = 2.841 Å.cm 
(Figura 4.34). El análisis de difracción se llevó a cabo mediante una simple 
comparación entre los patrones de la figura anterior y otros ya analizados a lo 
largo del capítulo. De esta forma, al SADP 4.34.a se le asignó un eje de zona de 
la familia <1 1 0>, al SADP 4.34.b se asoció un eje de zona de la familia <2 1 1>, 
por último, al patrón 4.34.c, que mostraba doble difracción debida a 
micromaclado, se asignó un eje de zona de la familia <1 1 0>. Todos los patrones 











Figura 4.34: Diagramas de difracción de un grano de ZrCr2 de la muestra Z85. a) EZ de la 
familia <1 1 0>; b) EZ de la familia <2 1 1>; c) EZ de la familia <1 1 0>. 
 
 En conclusión, el grano de ZrCr2 analizado poseía fase de Laves C15. 
a) b) c) 
200 nm 
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4.3.2.2    ANALISIS MICROESTRUCTURAL MEDIANTE LA LÍNEA DE 
PERFIL DE DIFRACCIÓN EN POLVO 
 
Este apartado trata del análisis microestructural del compuesto intermetálico 
ZrCr2. Para el análisis se tuvieron en cuenta diferentes métodos basados en la 
línea de perfil (LP). En el Anexo 4 se exponen los fundamentos teóricos de 
dichos métodos y las consideraciones a tener en cuenta a la hora de ser 
utilizados.  
Para una correcta aplicación de los métodos de análisis microestructural 
mediante la línea de perfil es deseable que se cumplan ciertas condiciones14, una 
muy importante es que en los difractogramas no se produzcan solapamientos 
entre diferentes picos de Bragg, bien sea por proximidad de picos de una misma 
fase, o bien sea por proximidad o coincidencia (yuxtaposición) de picos de fases 
diferentes. Bajo estas premisas, en aquellas aleaciones, como es el caso del  
ZrCr2 aleado en condiciones estándar, en las que existan las tres fases de Laves, 
resultará complicado realizar un análisis riguroso de la microestructura 
mediante los citados métodos, y es por ello, por lo que en este estudio 
únicamente se han utilizado muestras recocidas en las que la única fase de 
Laves presente es la cúbica C15. 
 
Preparación del material 
 
Para el análisis microestructural se eligieron tres grupos de muestras: ZC_G1, 
ZC_G2 y ZC_G3. La Tabla 4.24 indica las muestras que pertenecen a cada uno 
de los grupos. En la Tabla 4.2 se indicaron las condiciones en las que fueron 
preparadas. 
  
(14)  Grupo 1 (ZC_G1) 







(26)  Grupo 2 (ZC_G2) 
muestr. de partida recocido etiqueta fase 
1026 K; 24 h ZC_G2_1 C15 
1115 K; 24 h ZC_G2_2 C15 
1194 K; 24 h ZC_G2_3 C15 
1238 K; 24 h ZC_G2_4 C15 
1362 K; 24 h ZC_G2_5 C15 
(16) ZrCr2_1540_3 
 
1466 K; 24 h ZC_G2_6 C15 
Grupo 3 (ZC_G3) 
muestr. de partida molienda etiqueta fase 
molienda de 10 min.  (29)  ZC_G3_1 C15 (16) ZrCr2_1540_3 
molienda de 30 min. (30)  ZC_G3_2 C15 
 
Tabla 4.24: Aleaciones utilizadas en el análisis microestructural mediante la línea de perfil. 
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2 0 3 0 4 0 5 0 6 0 7 0 8 0 9 0 1 0 0
- 5 0 0
0
5 0 0
1 0 0 0
1 5 0 0
2 0 0 0
R p  = 1 4 . 5 ;  R w p = 2 0 . 5 ;  χ
2













2 0 3 0 4 0 5 0 6 0 7 0 8 0 9 0 1 0 0
- 1 0 0 0
0
1 0 0 0
2 0 0 0
3 0 0 0
4 0 0 0
5 0 0 0
R p =  4 . 3 2 ;  R w p =  5 . 9 4 ;  χ
2















El primer grupo (ZC_G1) está formado por cuatro aleaciones de ZrCr2 
aleadas bajo condiciones estándar y sometidas a tratamiento de recocido a 
1573 K durante 3 h; el segundo grupo está formado por las seis muestras 
descritas en la Tabla 4.9, el tercer y último grupo está formado por dos 
aleaciones del tipo ZrCr2_1540_3 que posteriormente fueron sometidas a 
molienda mecánica. 
 
4.3.2.2.1    APORTACIÓN INSTRUMENTAL A LA LÍNEA DE PERFIL 
 
En el estudio microestructural mediante el análisis de la LP se utilizaron los 
difractómetros: PANALYTICAL X’pert PRO (Cu Kα1) y SIEMENS D-5000 (Cu 
Kα1, Kα2). Las curvas de resolución instrumental se obtuvieron analizando polvo 
policristalino de piritaw (FeS2) tamizado a 20 µm. Las condiciones de análisis se 
establecieron bajo geometría BRAGG-BRENTANO, con paso angular 
2θ = 0.02º, y ∆t = 20 s/paso. La Figura 4.35 muestra los difractogramas utilizados 





















Figura 4.35: Patrones de FeS2 obtenidos con los difractómetros a) PANALYTICAL X’pert PRO; 
b)   SIEMENS D-5000. 
                                                 
w La pirita posee estructura cúbica centrada en las caras (fcc), con grupo cristalográfico Pa3 y con 
parámetro de red 0.5419 nm. El tamaño de grano en el material utilizado era superior a 1500 
nm. 
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Para cada uno de los difractómetros se elaboraron dos curvas de 
resolución instrumental: una, mediante la representación de las anchuras 
integrales  de los picos de difracción más notables del espectro (βin(2θ)); otra, 
mediante el parámetro de anchura a mitad de altura, considerando todos los 
picos del patrón (Hin(2θ)). Las intensidades integradas se obtuvieron con la 
ayuda del software FULLPROF mediante el uso de la función de perfil 
Thompson-Cox-Hastings Pseudo-Voigt (TCH-pV). 
La Figura 4.36 muestra las representaciones βin(2θ) y Hin(2θ) para el 
difractómetro PANALYTICAL X’pert PRO. Los datos de la Figura 4.36.a 
corresponden a los valores resultantes del cociente entre las intensidades 
integradas observadas, Iobs, para cada pico y su altura máxima, Imáx, previa 
sustracción de la línea de fondo; los datos se han ajustado mediante una función 
polinómica de segundo orden. En la Figura 4.36.b, se han representado la 
anchura total a mitad de altura del pico (Hin), así como sus aportaciones 
lorenciana (HL,in) y gausiana (HG,in). Los datos se ajustaron mediante una función 













Figura 4.36: Representaciones de la anchura instrumental mediante β(2θ) (a) y H(2θ) (b), para el 
difractómetro PANALYTICAL X’pert PRO.   
 
Procediendo del mismo modo, para el difractómetro SIEMENS D-5000 se 
obtuvieron los resultados representados en la Figura 4.37. 
La comparación de anchuras instrumentales a mitad de altura (Hin) entre 
ambos instrumentos (Figura 4.38),  pone de manifiesto que el aparato SIEMENS 
D-5000 posee una anchura instrumental menor que el PANALYTICAL X’pert 
PRO. Esta diferencia se mantiene prácticamente constante para todo el rango 
del ángulo de difracción y se establece en torno a 0.01º. Las Figuras 4.36.a y 
4.37.a indican también menores valores de anchuras integrales (βin) para el 
SIEMENS D-5000, si bien, en este caso los datos pueden inducir a un mayor 
error a la hora de cuantificar las diferencias.  
  
  





0.10 Hin = 0.0454+1.8427 10
-4(2θ)-0.0347 10-7(2θ)2+3.924 10-8(2θ)3
HL,in = 0.0131+2.7823 10
-4(2θ)-2.1602 10-6(2θ)2+2.5657 10-8(2θ)3













0.10 βin = 0.0577 - 7.1073 10

































Figura 4.37: Representaciones de la anchura instrumental mediante β(2θ) (a) y H(2θ) (b), para el 


















Figura 4.38: Representaciones de la anchura instrumental a mitad de altura, Hin(2θ), de los dos 
instrumentos utilizados.  
 
Un parámetro muy importante en el análisis mediante la LP que resulta 
útil a la hora de elegir entre las diferentes aproximaciones que ofrece el método 
Williamson-Hall (W-H), es el parámetro de forma η, que indica el carácter 
gausiano o lorenciano de los picos de un determinado perfil de difracción. La 
Figura 4.39 establece la relación η=f(2θ) para los dos difractómetros.x En esta 
                                                 
x En la función p-Voigt = ηΩL + (1-η)ΩG, donde ΩL  representa a una función de perfil lorenciana 
pura y ΩG  a una gausiana. η=1 indica que el perfil se ajusta a una función lorenciana, mientras 
que η=0 indica que el perfil se ajusta a una función gausiana. 



















Hin = 0.0267+5.3303 10
-4(2θ)-3.3713 10-6(2θ)2+3.2692 10-8(2θ)3
HL,in = 0.0317+1.9805 10
-4(2θ)-2.3629 10-6(2θ)2+2.8176 10-8(2θ)3
















 PANALYTICAL X'pert PRO
ηη ηη
2θ
figura es destacable que el perfil correspondiente al instrumento SIEMENS 
D5000 posee un carácter prácticamente Lorenciano para todo el rango del 
ángulo de difracción; por el contrario, el instrumento PANALYTICAL X’pert 




















Figura 4.39: Representaciones de η(2θ), para los dos instrumentos analizados. 
 
4.3.2.2.2    ANÁLISIS MEDIANTE EL MÉTODO DE WILLIAMSON-HALL 
 
El método W-H se aplicó a las muestras pertenecientes al grupo ZC_G1 




Este grupo está representado por cuatro muestras aleadas en condiciones 
estándar y sometidas a un posterior tratamiento de recocido de 1573 K durante 
3 h (Tabla 4.24). Por lo tanto, sus difractogramas son equivalentes a los de la 
muestra ZrCr2_1540_3 (Figura 4.4.a), en los que únicamente aparecen picos de 
Bragg asociados a la fase cúbica C15. 
Como se ha indicado en la sección anterior, el instrumento 
PANALYTICAL X’pert PRO presenta una LP mixta lorenciana-gaussiana. Bajo 
esta consideración, aplicar las hipótesis lorenciana o gausiana de forma 
separada a la hora de obtener la LP física o estructural sería incurrir, ya de 
principio, en un error. Según se expone en el Anexo 4, la hipótesis parabólica 
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(2 2 0) (3 1 1)
(4 2 2) (4 4 0)
(5 5 1)
(6 2 2)


















(4 2 2) (4 4 0)
(5 5 1)
(6 2 2)




















(2 2 2)(2 2 0)
será la más adecuada para el análisis microestructural mediante la LP en este 
grupo de muestras. 
La Figura 4.40 muestra las representaciones βst* versus Q2/β*st para cada 
una de las aleaciones de este grupo ZC_G1, habiendo tenido en cuenta los siete 
picos mas significativos de la línea de perfil. Las anchuras integrales 
estructurales de la línea de perfil se calcularon mediante la ecuación A4.11 del 


























Figura 4.40: Representación W-H (hipótesis parabólica) para las muestras del Grupo I: 
 a) ZC_G1_1; b) ZC_G1_2; c) ZC_G1_3; d) ZC_G1_4. 
  
Los datos de las gráficas de la Figura 4.40 se ajustaron mediante el 
método de mínimos cuadrados (líneas de color rojo). Los valores que sufren 
mayor desviación respecto al ajuste corresponden a los picos peor definidos en 
los difractogramas (altos ángulos de difracción). Aplicando la ecuación A4.12 
del Anexo 4 a las cuatro rectas de la figura anterior se obtuvieron los valores de 
tamaño de los dominios y deformación indicados en la Tabla 4.25. 
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muestra Dv (∆Dv) (nm) promedio DV  e (∆e) (%) prom. e  
ZC_G1_1 85 (30) 0.08 (3) 
ZC_G1_2 74 (17) 0.05 (3) 
ZC_G1_3 88 (28) 0.04 (4) 





Tabla 4.25: Valores de los parámetros microestructurales pertenecientes a las muestras de 
grupo ZC_G1 al aplicar la hipótesis parabólica del método de W-H. 
 
 Según esta última tabla, existe una moderada desviación en los tamaños 
de los dominios (14%), frente al valor promedio de (77 nm), sin embargo los 
errores en las medidas son significativamente mayores (los datos de error se 
han obtenido exclusivamente del error derivado en la medida de las anchuras 
integrales). Respecto a los valores de deformación, únicamente indicar que son 
bajos (0.04%) y presentan una gran desviación (100%). El error en las medidas 
de deformación es notablemente mayor que el de las medidas de tamaño, y se 
debe principalmente a las imprecisiones derivadas de la obtención de las 
anchuras integrales recíprocas en la LP estructural en cada una de las muestras 
(ver errores asociados a las medidas de βst* en la Figura 4.40). 
 Una singularidad de la gráfica 4.40.d es que la pendiente de la recta de 
ajuste resulta negativa. Este resultado es inaceptable bajo un punto de vista 
físico ya que dicha pendiente representa una medida cuadrática de las 
deformaciones máximas; sin embargo, puede resultar asumible si se considera 
que su valor es muy bajo y que el error asociado a cada valor de βst* de los picos 
de la LP es significativo. Este es el motivo por el cual, en la Tabla 4.25, se ha 
considerado como deformación un valor en torno a cero. 
 Un último resultado de las gráficas de la Figura 4.40 es que los datos 
(aun considerando las barras de error) no se ajustan de forma fidedigna a una 
línea recta, especialmente en las muestras ZC_G1_1, ZC_G1_2 y ZC_G1_3, lo 
que anisotropías respecto al tamaño y la deformación. 
 
4.3.2.2.3    ANÁLISIS MEDIANTE LA FUNCIÓN THOMPSON-COX-HASTINGS 
PSEUDO-VOIGT 
 
Este método de análisis se aplicó a las muestras de los grupos ZC_G1, ZC_G2 y 
ZC_G3 (Tabla 4.24). Los difractogramas de las muestras se obtuvieron con los 
difractómetros PANALYTICAL X’pert PRO (grupos ZC_G1 y ZC_G3) y 





Considerando los valores experimentales de los parámetros de anchura, U e Y, 
correspondientes a los ajustes de cada una de las muestras, y aplicando las 
ecuaciones A4.17 y A4.18 del Anexo 4, se obtuvieron los valores 




Tabla 4.26: Parámetro de red y parámetros microestructurales obtenidos tras el análisis de 
deconvolución mediante la  función TCH-pV en las muestras ZC_G1. 
 
 Los valores de la Tabla 4.26 indican que, si se tiene en cuenta el valor de 
la desviación, el promedio de los tamaños de grano mediante este método de 
deconvolución (TCH-pV) es comparable al obtenido con la hipótesis parabólica 
del método W-H.  Por otro lado, atendiendo a los valores microestructurales de 
cada una de las muestras se observa menor error asociado a las medidas con 




Las muestras de este grupo se analizaron con el objetivo de conocer cómo afecta 
a su microestructura los diferentes tratamientos de recocido aplicados de forma 
aditiva. La utilización de la función TCH-pV para la deconvolución de los 
perfiles se hace aconsejable cuando se utiliza el difractómetro SIEMENS D-5000  
ya que dicho difractómetro utiliza el doblete Kα1 y Kα2.y 
Los parámetros de ajuste de los difractogramas de estas seis muestras se 
indicaron en la Tabla 4.9. Con los parámetros de anchura, U e Y, se obtuvieron 
los valores de tamaño y deformación de la Tabla 4.27. 
                                                 
y El software FULLPROF entrega los valores de anchura a mitad del máximo de altura (H), de 
forma separada para cada una de las aportaciones del doblete.  
muestra param. 
red  (nm) anchuras Dv (∆Dv) (nm) prom. DV e (∆e) (%) prom. e 
ZC_G1_1 0.7206 (1) U = 0.025 (4) Y = 0.081 (4) 84 (12) 0.069 (8) 
ZC_G1_2 0.7206 (1) U = 0.021 (3) Y = 0.089 (3) 75 (9)   0.063 (8) 
ZC_G1_3 0.7206 (1) U = 0.016 (2) Y = 0.064 (2) 113 (19) 0.054 (7) 







Tabla 4.27: Parámetros de anchura y parámetros microestructurales obtenidos tras el análisis de 
deconvolución mediante la  función TCH-pV en las muestras del grupo ZC_G2. 
 
 La Figura 4.41 muestra las representaciones gráficas de la evolución del 
parámetro de red y parámetros microestructurales respecto a la temperatura del 
tratamiento de recocido de las muestras de la tabla anterior. La gráfica de la 
Figura 4.41.a sugiere que los tratamientos de recocido a temperaturas 
superiores a 1200 K afectan al parámetro de red incrementándolo linealmente. 
Por el contrario, según lo indicado en las gráficas 4.41.b y 4.41.c, y teniendo en 
cuenta los valores de la muestra de partida, no puede asegurarse que los 
tratamientos de recocido afecten al tamaño de los dominios o a la deformación. 
Admitiendo que no existe dependencia entre la microestructura y la 
temperatura del recocido, se puede establecer un valor promedio del tamaño de 
los dominios y deformación para este grupo de muestras:  
 
)14(97=VD  nm 
)1(06.0=e % 
 
Donde el valor entre paréntesis representa la desviación estándar de las 
medidas. Estos valores promedio y de desviación son similares a los obtenidos 











Muestra param.  red  (nm) anchuras 
     Dv (∆Dv)  (nm)            e (∆e) (%) 
ZC_G2_1 a = 0.72070 (6) U = 0.026 (7) Y = 0.107 (6)           78 (8)                         0.074 (9) 
ZC_G2_2 a = 0.72060 (6) U = 0.022 (6) Y = 0.094 (6)          95 (13)                        0.068 (9) 
ZC_G2_3 a =0.72064 (5) U = 0.013 (4) Y = 0.090 (6)         102 (13)                       0.052 (8) 
ZC_G2_4 a = 0.72068 (5) U = 0.013 (4) Y = 0.092 (6)           99 (13)                       0.053 (8) 
ZC_G2_5 a = 0.72083 (6) U = 0.017 (6) Y = 0.097 (7)           91 (12)                       0.060 (9) 
ZC_G2_6 a = 0.72094 (5) U = 0.011 (4) Y = 0.082 (5)          119 (17)                      0.047 (8) 
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Figura 4.41: Representación del parámetro de red y parámetros microestructurales de las 
muestras del grupo ZC_G2. Las marcas con una raya horizontal indican los 





Este grupo lo forman las dos aleaciones molidas ZC_G3_1 y ZC_G3_2 de la 
Tabla 4.24. La Figura 4.42 muestra los difractogramas de las muestras molidas y 
de partida. Un ajuste óptimo de los perfiles de las muestras molidas obligó a 
considerar la hipótesis de una distribución no uniforme de tamaños en el 
material (debido a factores intrínsecos al proceso de molienda: tiempos, tamaño 
de bolas, velocidad de rotación del molino, etc.). Por lo tanto, en el ajuste se 
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tuvieron en cuenta dos fases C15 con diferentes parámetros de anchura para 





































Figura 4.42: Perfiles de difracción correspondientes a las muestras: a) tipo ZrCr2_1540_3;  
b) ZC_G3_1 y c) ZC_G3_2. Las etiquetas C15(1) y C15(2) de las barras verticales de 
la figura indican que en los ajuste se ha considerado que en el material existen dos 
tipos de tamaños de grano para la misma fase. En la gráfica a) de esta misma 
figura se han indicado las reflexiones de Bragg que, posteriormente, serán tenidas 
en cuenta en el análisis microestructural mediante el método de Warren-
Averbach. 




1 0 0 0
1 5 0 0
2 0 0 0
2 5 0 0
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(4 4 0) (6 2 2) 
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La Tabla 4.28 indica los resultados correspondientes al análisis 
cuantitativo mediante el método Rietveld de las tres aleaciones. Siguiendo las 
mismas notaciones que en los difractogramas de la Figura 4.42, las etiquetas 
C15(1) y C15(2) representan a una misma fase en la que se han considerado dos 
promedios diferentes de tamaños de grano. De la tabla se extrae que en la 
muestra molida durante 10 minutos existen dos tipos de materiales para la 
misma fase: uno de ellos, en una baja proporción (~30%) y en el que su 
microestructura apenas ha sufrido los efectos de la molienda, mostrando un 
tamaño medio de grano de 84 nm; y el otro, en mayor proporción (~70%), y en 
el que sí son perceptibles dichos efectos, con un tamaño medio de grano 
significativamente menor de 12 nm. Por los valores de abundancia de fases 
indicados en la tabla, la aleación ZC_G3_2, sometida a mayor tiempo de 
molienda, mostraba una distribución de tamaños esencialmente monomodal, 
con valor medio de 6 nm. Este último resultado indica que el tiempo de 
molienda está directamente relacionado con el tamaño de grano. Otro dato 
importante de la tabla es el alto valor de deformación de los dominios para las 
fases C15 (2) de las dos muestras. Dicho valor resulta tres veces superior al 
promedio de muestras del mismo tipo que la de partida (Tabla 4.26). Con todo, 
es necesario tener en cuenta que el haber utilizado dos fases con distintos 
promedios de tamaño de grano en el análisis, no supone más que una 
aproximación a haber utilizado una auténtica distribución de tamaños. 
 
 
Tabla 4.28: Parámetros microestructurales obtenidos tras el análisis de deconvolución mediante 
la  función TCH- pV de las muestras: ZrCr2_1540-3,  ZC_G3_1 y ZC_G3_2. 
 
 
4.3.2.2.4    ANÁLISIS DE FOURIER. MÉTODO DE WARREN-AVERBACH 
 
Al no disponer de ZrCr2 con muy alta cristalinidad, a la hora de obtener el perfil 
instrumental, Iin(Q), necesario para este tipo de análisis (corrección de Stokes), 
se consideraron aquellos picos pertenecientes al difractograma de una muestra 
policristalina de pirita (Figura 4.35.a) situados en posiciones (2θ) lo más 
cercanas posibles a las de los picos de ZrCr2 sobre los que se aplicó este método. 








(de partida) C15 a = 0.7205 (1) 100 (2) 
U = 0.00249 
Y = 0.1 
66 (9) 
0.000 (8) 10.5 15.1           12.2           1.75 
C15(1) a = 0.7204 (1) 29 (1) U = 0.00249 Y = 0.08114 
84 (12)                    
0.000 (8) 10.7 ZC_G3_1 
C15(2) a = 0.7207(1) 71 (1) U = 0.2 Y = 0.5 
12 (2)                   
0.20 (2) 7.20 
6.02           4.68           2.15 
C15(1) a = 0.7206 (1) 4 (1) U = 0.00249 Y = 0.2 
30 (4)                   
0.000 (8) 12.1 ZC_G3_2 
C15(2) a = 0.7210 (1) 96 (1) U = 0.3 Y = 0.95 
6 (1)                    
0.25 (3) 5.10 
5.67           4.45           1.85 
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Este modo de corrección instrumental, en el que se toma un material distinto al 
que se desea analizar, ya ha sido utilizado por otros autores cuando aplicaban 
el método de W-A en el análisis microestructural de aleaciones metálicas, 
obteniendo con él resultados fiables.15  
 Las dos aleaciones analizadas con el método de Warren-Averbach (W-A) 
fueron la ZC_G1_4  y la  ZC_G3_1. Antes de realizar el análisis es necesario 
tener en cuenta las siguiente consideraciones: 
 
• La aleación ZC_G1_4 es representativa de todo el grupo de muestras sin 
moler ZC_G1. 
• La existencia de ruido y solapamiento de  picos en las líneas de perfil de 
las muestras molidas (grupo ZC_G3) limitó el análisis de W-A a la 
muestra ZC_G3_1 (Figura 4.42). 
 
Muestra ZC_G1_4  
 
Los resultados que se indican en este apartado corresponden a la dirección 
cristalográfica [3 1 1]. 
Las reflexiones de Bragg elegidas para el análisis fueron la (3 1 1), con 
referencia angular 2θ=41.5º; y la (6 2 2) con referencia 2θ=90.4º. Para el truncado 
de las colas de ambos picos se establecieron unos márgenes de 40º≤2θ≤43º 
(k=∆(2θ)/FWHM=±38) para el primero, y 89.5º≤ 2θ≤ 90.11º (k=±11) para el 
segundo. 
 La Figura 4.43 muestra los perfiles normalizados a la unidad I(Q) y Iin(Q) 














Figura 4.43: Perfiles normalizados a la unidad I(Q) (línea de color negro) e Iin(Q) (línea de color 
rojo) con sustracción de las líneas de fondo, de las reflexiones: a) (3 1 1) y  
b) (6 2 2). 
 




























































 (3 1 1);  41.5º;  Q1=0.46 (A)-1








































































 La descomposición mediante los coeficientes de Fourier de las dos 















Figura 4.44: Descomposición de los perfiles experimental e instrumental mediante los 
coeficientes de Fourier A(L) para las reflexiones (3 1 1) y (6 2 2).. 
 
 Para un análisis más fiable, los coeficientes Ain del perfil instrumental se 
ajustaron mediante funciones exponenciales y polinómicas. 
 La Figura 4.45 muestra los coeficientes de Fourier Ast  (Ecuación A4.19) 























Figura 4.47: Dependencia de los coeficientes de Fourier Ast  con L para los picos de Bragg 
(3 1 1) y (6 2 2). Las gráficas insertadas corresponden a las representaciones W-A. 
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Las dos gráficas insertadas en la Figura 4.47 corresponden a las 
representaciones de Warren-Averbachz de cada una de las reflexiones. 
 
Tamaño de los dominios de coherencia 
  
Como se indicó en el Anexo 4, con el valor de los cortes en la ordenada de cada  
una de las representaciones de W-A se puede determinar la función Asize(L), y de 
la pendiente en el origen de esta función se obtiene directamente el valor del 
tamaño efectivo ponderado en superficie DSeff. La Figura 4.46 muestra la 
representación de los coeficientes Asize(L). En esta última figura, para calcular la 
pendiente en el origen se aplicó la Ecuación A4.22, previo ajuste de la curva a 
una función exponencial de primer orden. Con todo ello, se obtuvo finalmente 
un valor para el tamaño:   
DSeff  = 65 nm. 

















Figura 4.46: Representación de los coeficientes de Fourier Asize  en función del las longitudes 
columnares L según la dirección cristalográfica [3 1 1] y determinación geométrica 
del tamaño efectivo DeffS. 
 
 El tamaño efectivo ponderado en superficie de los dominios también 
puede obtenerse a partir de la distribución superficial ρS(L). La Figura 4.47 
representa las distribuciones superficial y volumétrica de tamaños columnares 
ρS(L) y ρV(L), obtenidas de las ecuaciones A4.24 y A4.26. 
                                                 
z Las representaciones o plots de Warren-Averbach relacionan las variables (ln Ast) versus (Qp)2. 
(Anexo 4, Ec. A4.21). 
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Figura 4.47: Distribuciones ρS(L) y ρV(L) según la dirección [3 1 1]. 
 
Aplicando la Ecuación A4.25 se obtuvo un tamaño promedio de: 
 
<DS> ≈ 50 nm  
 
 Partiendo de la distribución volumétrica de tamaños ρV(L) se puede 
estimar un valor promedio de los tamaños ponderado en volumen, <DV>, 
equivalente al obtenido al aplicar el método de W-H (o el método TCH-pV). Por 
lo tanto, aplicando la Ecuación A4.27: 
 
<DV> ≈ 70 nm  
 
resultado similar al entregado por el método W-H para valores promedios 
(Tabla 4.25). 
La función ρV(L) es también adecuada para saber si los dominios 
cristalinos poseen o no distribuciones bimodales16. Por la forma de la función 
ρV(L) de la Figura 4.49, para la dirección analizada, no se aprecia que exista  
distribución bimodal de tamaño alguna. Sin embargo, una comparación de la 
forma y anchuras de las dos funciones, superficial y volumétrica, indica que los 
dominios de coherencia con menores tamaños aportarán más a <DS> y los 
dominios de mayor tamaño a <DV>, existiendo una diferencia significativa entre 
ambos valores. Ya se indicó en el Anexo 4 que la diferencia entre DSeff y DV (y 
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por extensión <DS> y <DV>) depende fundamentalmente de la forma de los 









relación que se cumple en nuestros resultados. 
 
Deformación de los dominios de coherencia 
 
Con el valor de la pendiente de cada  una de las representaciones de W-A se 
obtuvo la distribución de deformaciones <ε2(L)>1/2. La Figura 4.48 muestra dicha 
distribución y en ella se observa un fuerte decrecimiento según aumenta el 
tamaño de los dominios, lo que significa que el promedio de la deformación en 
cristales de menor tamaño es significativamente mayor que el de los de mayor 
tamaño: dominios con tamaños menores de 40 nm presentarían fuerte 
deformación y dominios mayores baja deformación.  
Según lo indicado en el Anexo 4, para obtener un valor característico de 
la deformación que represente a la muestra, suele tomarse <ε2(L=<DV>/2)>1/2, 
resultando directamente de la gráfica de la Figura 4.48: 
 
























Para esta misma muestra (ZC_G1_4) también se analizó la 
microestructura según la dirección cristalográfica [1 1 0], para lo que se tomaron 
las reflexiones de Bragg (2 2 0) y (4 4 0), en las posiciones angulares 35.2º y 74.4º, 
respectivamente. Para el truncado de colas se tomaron unos márgenes 
equivalentes a los de los planos correspondientes a la dirección [3 1 1]. 
El análisis mediante W-A siguió las mismas pautas que las expuestas 
anteriormente, obteniéndose como parámetros estructurales más relevantes: 
 
DSeff  = 39 nm. 
 
y 




Las reflexiones de Bragg analizadas en esta muestra fueron la (2 2 0) con 
referencia angular 2θ=35.21º,  y la (4 4 0) con 2θ=74.44 º. Para el truncado de las 
colas de ambos picos se establecieron unos márgenes de 32.8º≤2θ≤37.6º 
(k=∆(2θ)/FWHM=±32) para la primera, y 72.5≤ 2θ≤ 76.5º (k=±17) para la segunda. 
La Figura 4.49 muestra los perfiles normalizados a la unidad I(Q) y Iin(Q) 
de cada una de las reflexiones. Las anchuras de las colas de los picos 
representados en esta figura muestran los efectos que la molienda mecánica 
produce en la microestructura del material, generando unas líneas de perfil con 
un carácter marcadamente lorenciano (comparar con los perfiles I(Q) de la 













Figura 4.49: Perfiles normalizados a la unidad I(Q) (línea de color negro) y Iin(Q) (línea de color 
rojo) con sustracción de las líneas de fondo, de las  reflexiones: a) (2 2 0) y  
b) (4 4 0). 
  























































































































(2 2 0); 35.2º;  Q1=0.392 (Å)
-1


















La Figura 4.50 muestra la descomposición de ambos perfiles mediante los 
















Figura 4.50: Descomposición de los perfiles experimental e instrumental mediante los 
coeficientes de Fourier A(L) y Ain(L) para las reflexiones (2 2 0) y (4 4 0). 
 
La Figura 4.51 muestra la dependencia de coeficientes Ast respecto a L de 
de los perfiles de las dos reflexiones analizadas y las representaciones de 



















Figura 4.51: Dependencia  de los coeficientes de Fourier Ast con respecto a L para  las reflexiones 







































Tamaño de los dominios de coherencia 
 
Al igual que en la muestra anterior, de las representaciones W-A se obtuvo la 
función de coeficientes Asize(L) de la Figura 4.52, y tomando la pendiente en su 
origen, resultó un tamaño efectivo para los dominios cristalinos de: 
 















Figura 4.52: Dependencia de los coeficientes de Fourier Asize  en función de L según la dirección 
cristalográfica [1 1 0]. Determinación del tamaño de los dominios. 
 
Este tamaño efectivo es significativamente menor que el obtenido con el 
mismo método para la muestra ZC_G1_4 (sin molienda mecánica). 
La Figura 4.53 representa las distribuciones superficial y volumétrica de 














Figura 4.53: Distribuciones ρs(L) y ρv(L) según la dirección [1 1 0]. 
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Con las citadas distribuciones, y aplicando las ecuaciones A2.25 y A2.27, 
se pudieron obtener <DS> y <DV>: 
<DS> = 12.6 nm 
y 
<DV> = 34.8 nm 
 
En la Figura 4.53 se observa que, al igual que en la muestra anterior, los 
dominios más pequeños contribuyen más al valor <DS> y los dominios mayores 
contribuyen más a <DV>, por lo que existirán diferencias entre ambos valores. 
 
Deformación de los dominios de coherencia 
 
La Figura 4.54 muestra la distribución de deformaciones <ε2(L)>1/2 . De esta 
misma figura se extrae que para dominios con tamaños inferiores a 20 nm, la 



















Figura 4.54: Distribución <ε2>1/2 en función del las longitudes L según la dirección [1 1 0]. 
 
Para esta aleación, el valor característico de la deformación para la 
muestra resultó:  
<ε2(L=<DV>/2)>1/2 = 0.12% 
 
superior al que se obtuvo en la muestra sin moler. 
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La Tabla 4.29 indica a modo de resumen los resultados 
microestructurales obtenidos tras aplicar el método de W-A a las dos muestras 
ZC_G1_4 y ZC_G3_1. 
 
muestra dir. cristal. picos Bragg DSeff (nm) <Ds> (nm) <DV> (nm) <ε2(<DV>/2)>1/2 (%) 
[3 1 1] (3 1 1) y (6 2 2) 65 (7) 50 (5) 70 (7) 0.066 (3) ZC_G1_4 [1 1 0] (2 2 0) y (4 4 0) 39 (4) - - 0.100 (3) 
ZC_G3_1 [1 1 0] (2 2 0) y (4 4 0) 13 (2) 13 (2) 35 (4) 0.120 (3) 
 
Tabla 4.29: Parámetros microestructurales obtenidos tras el análisis de W-A de las muestras: 
ZC_G1_4 y ZC_G3_1. Para los valores de error indicados entre paréntesis se han 
considerado la sugerencias de Penney y colab.18 y de Ghosh y colab.15 según la cual 
el error en las medidas de tamaño puede llegar a oscilar entre ±10%D, y en las 
medidas de deformación entre ±0.003%. 
 
Con fines de comparación de resultados según las direcciones 
cristalográficas analizadas, se aplicó también a la muestra ZC_G1_4 una 
variante del método de W-H considerando la aproximación parábolica. Esta 
variante se aplica cuando se desea conocer la microestructura para una 
determinada dirección cristalográfica y, por ello es necesario tener, al menos, 
información sobre dos órdenes de reflexión para una misma dirección.19,20,aa 
La Figura 4.55 muestra la aplicación del método W-H (β*  versus  Q2/β*) 
















Figura 4.55: Representación W-H (β* versus Q2/ β*)  para las direcciones [1 1 0] y [3 1 1] de la 
muestra ZC_G1_4. 
                                                 
aa
 Como se indica en el Anexo 4, tomando planos paralelos con diferente orden (nh, nk, nl), para 
una determinada dirección [h k l], se obtendría un valor promediado del tamaño y máxima 
deformación de los dominios para esa dirección ((DV, e)[h, k, l}).  
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 Según los valores del corte con la ordenada y de la pendiente de las 
rectas, se han obtenido los tamaños y deformaciones indicados en la Tabla 4.30.  
 
muestra: ZC_G1_4 
dirección cristalográfica DV (∆DV) (nm) e (∆e) (%) 
[1 1 0] 67 (28) 0.04 (8) 
[3 1 1] 74 (26) 0.03 (6) 
 
Tabla 4.26: Valores de los parámetros microestructurales pertenecientes a la muestra ZC_G1_4 
según las direcciones [1 1 0] y [3 1 1] tras aplicar la hipótesis parabólica de la 
variante del método de W-H. 
  
4.4    DISCUSIÓN 
 
El objetivo principal de este apartado va encaminado a esclarecer, en la medida 
de lo posible, ciertas dudas relativas a la microestructura y al polimorfismo que, 
a día de hoy, siguen existiendo en el compuesto ZrCr2, y por extensión, en 
compuestos intermetálicos AB2. Así mismo, y debido a la importancia que a los 
procesos de síntesis se ha dado en este trabajo, también se ha querido evaluar 
cómo afectan dichos procesos al parámetro de red de las variedades 
polimórficas de Laves que coexisten en las muestras. Por ello, este apartado de 
Discusión se ha dividido en cuatro secciones: la primera de ellas, de menor 
extensión, tratará exclusivamente sobre el parámetro de red de las fases de 
Laves que aparecen en las muestras tras el proceso de síntesis y tratamientos 
posteriores a que fueron sometidas; la segunda está orientada a discutir los 
resultados correspondientes a la microestructura de las aleaciones (tamaño y 
deformación de los dominios cristalinos de las fases de Laves), así como la 
fiabilidad de los métodos utilizados en obtenerlos; en la tercera sección se 
analizarán y discutirán los tipos de defectos que se dan en los cristales de ZrCr2; 
en la cuarta y última sección se discutirán las transformaciones polimórficas 
que se producen en este compuesto intermetálico intentando establecer 
relaciones entre la microestructura (principalmente, los defectos) y dichas 
transformaciones. 
 
4.4.1    INFLUENCIA DEL PROCESO DE SÍNTESIS Y TRATAMIENTOS EN 
EL PARÁMETRO DE RED DEL COMPUESTO INTERMETÁLICO 
ZrCr2 
 
El parámetro de red da una primera información estructural de las fases de 
Laves tras los procesos de síntesis en muestras de ZrCr2. En ciertos casos, la 
determinación del parámetro de red mediante XRD en este tipo de estructuras 
puede presentar ciertas dificultades. Efectivamente, cuando en una muestra 
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existe más de una variedad polimórfica de Laves, los picos de difracción de 
dichas variedades se yuxtaponen, lo que influirá en la precisión a la hora de 
determinar sus parámetros de red. Este es el caso de aquellas muestras de ZrCr2 
aleadas en el horno de arco, en las que, como ya ha sido probado, a temperatura 
ambiente coexisten las tres fases de Laves C14, C36 y C15 (Figura 4.1). 
 Tomando como referencia las muestras aleadas en condiciones estándar, 
se ha obtenido como promedio del parámetro de red de las fases de Laves los 
valores de la Tabla 4.27. 
 
tipo de muestras fases parám. red (nm) promedio/desv. 
C14 a=0.5110 (1); c=0.8284 (3)  
C36 a=0.5105 (3); c=1.6607 (3) estándar 
C15 a=0.7212 (2) 
 
Tabla 4.27: Parámetro de red promedio y desviación de las fases de Laves en muestras aleadas 
bajo condiciones estándar. En el promedio se tuvieron en cuenta las muestras 
estándar, ZrCr2_e1 y ZrCr2_e2. 
 
 Los valores de la tabla anterior resultan ligeramente superiores a los 
indicados en la literatura21,22,23 (a=0.7205 nm, para la fase cúbica C15; a=b=0.5102 
nm; c=0.8273 nm, para la hexagonal C14; y,  a=b=0.5100 nm; c=1.6610 nm, para la 
dihexagonal C36), especialmente los correspondientes a la fase cúbica C15. Este 
hecho se debe principalmente a la imprecisión generada por el método Rietveld 
al ajustar fases minoritarias en las muestras en las que coexisten las diferentes 
fases de Laves (el factor de Bragg para la fase C15 resulta excesivamente alto en 
muestras estándar). Los valores que ofrece la literatura para la fase C15 se han 
obtenido de muestras sometidas a tratamientos de homogenización donde sólo 
existe fase cúbica. 
 Atendiendo al análisis según las zonas de una muestra estándar 
(Tabla 4.5), los parámetros de red de las fases de Laves son comparables a los 
valores promedio resultantes tras analizar las muestras completas (Tabla 4.27), 
con la única excepción del parámetro c de la fase C36 que resulta ligeramente 
menor. Por lo ya comentado en el Capítulo 3, donde se analizó la influencia de 
la composición sobre el parámetro de red, este resultado es coherente con el 
hecho de no haber encontrado diferencias composicionales en las distintas 
zonas de las muestras (Tabla 4.4). 
 La muestra recocida a 1540 K durante 3 h (Tabla 4.8), con fase única C15 
posee un parámetro de red (a≈0.7206 nm) menor que el que presenta esta misma 
fase en muestras estándar, pero coincidente con el publicado en las tablas 
cristalográficas (muestras homogenizadas). El parámetro de red c de las fases 
hexagonales C14 y C36 en las muestras recocidas a 1170 K durante 20 h y 168 h 
varía respecto al de las muestras estándar, aunque hay que señalar que los 
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factores de Rietveld del ajuste para esas muestras no son óptimos. Con todo, no 
se puede establecer una relación entre los tratamientos de recocido y un 
aumento o disminución generalizados de los parámetros de red de las 
diferentes fases, por lo que ha de suponerse de nuevo que el error en las 
medidas sigue situándose por encima de las desviaciones indicadas para dichos 
parámetros. Sin embargo, si es constatable que el parámetro de red de la fase 
cúbica C15 siempre resulta menor en muestras con fase cúbica única (muestras 
recocidas) que en muestras en las que quedan retenidas fases hexagonales 
(muestras sin recocer).  
 En la muestra recocida de tipo ZrCr2_1540_3 que fue sometida 
posteriormente a seis tratamientos recocido aditivos (Tabla 4.9) se observaron 
cambios del parámetro de red. El gráfico de la Figura 4.56 indica la evolución 















Figura 4.56: Evolución del parámetro de red en función de la temperatura en las muestras 
sometidas a tratamientos de recocido aditivos (círculos rellenos) de 24 h. El círculo 
hueco representa el parámetro de red de la muestra inicial de partida 
(ZrCr2_1540_3). 
  
 Según se observa en el gráfico anterior los recocidos con temperatura 
inferior a ~1100 K y de 24 h, no modifican el parámetro de red de la estructura 
C15 de la muestra de partida. Sin embargo, tratamientos a temperaturas 
superiores  provocan un aumento lineal de dicho parámetro. Este hecho puede 
estar relacionado con la pérdida de Cr en las muestras como consecuencia de la 
acumulación de los tratamientos de recocido a altas temperaturas y 
prolongados tiempos (el ennegrecimiento de las paredes de la ampolla debido a 
la pérdida de Cr se hizo muy evidente a partir de 1200 K) . Un efecto directo de 
la pérdida de Cr en las muestras es el cambio en la estequiometría del 
compuesto intermetálico, derivando su composición hacia el lado rico en Zr 
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dentro de su rango de solubilidad. Este resultado está en acuerdo con lo 
expuesto en el Capítulo 3, donde, suponiendo un modelo de vacantes para la 
variación de estequiometría (Figura 3.48), a partir del 33.3% at. Zr el parámetro 
de red de la fase C15 supera el valor de 0.7207 nm. 
 Las muestras aleadas bajo atmósfera parcial de H2 tampoco sufrieron 
cambios significativos en sus parámetros de red (Tabla 4.13) respecto a los de 
una muestra estándar. Únicamente es destacable el aumento del parámetro a de 
la fase C15 en la muestra ZC_65_H100 (a≈0.7215 nm). Sin embargo, el que esta 
fase sea minoritaria en el material (~2%) obliga a tomar con prudencia ese 
resultado.  
 La adición de Mm al material base de la aleación no afectó a los 
parámetros de red de las fases de Laves de la matriz de las muestras (Tabla 
4.16). El hecho de no haber observado Ce y La en la matriz de las muestras 
refuerza este último resultado. 
 La aleación de muestras con composición nominal rica en Zr, ligeramente 
superior a la estequiométrica (36% at. Zr), influyó notablemente en los 
parámetros de red de las fases de Laves presentes en el material. En las Tablas 
4.19 y 4.20, todas ellas referidas a aleaciones de tipo Z36, se observa un aumento 
generalizado de los parámetros de red de las fases de Laves, especialmente, y es 
muy significativo en la fase C15 (~0.2%). En este caso, el análisis de composición 
de la matriz mediante EDX (Tabla 3.9 del Capítulo 3) ofreció un valor de 
34.2 (8)% at. Zr y 65.8 (8)% at. Cr, valor superior al estequiométrico, lo que 
explica el incremento del parámetro de dicha fase. Efectivamente, tomando de 
nuevo la gráfica de la Figura 3.48 (Capítulo 3) podemos observar que, para el 
valor de composición anterior y error asociado, a la matriz de la muestra (fase 
C15) le correspondería un parámetro de red en torno a 0.7220, valor muy 
próximo al indicado en las Tablas 4.19 y 4.20. 
 Por lo indicado en la Tabla 4.22, ni las moliendas de 10 y 30 minutos, ni el 
subsiguiente tratamiento de recocido a 1173 K y 3 h, modifican de forma 
significativa los parámetros de red respecto a los de las muestras aleadas en 
condiciones estándar. Sin embargo, hay que tener en cuenta, que el ajuste de los 
difractogramas de las muestras recocidas, y muy especialmente el de la 
ZrCr2_e1_10m_3h y ZrCr2_e2_30m_3h, puede inducir a errores significativos 
como consecuencia del aumento de las anchuras de los picos debido a la 
molienda y la presencia de óxidos en las muestras (algunos picos de las fases de 
Laves coinciden con los de los óxidos). 
 Tampoco se observan cambios relativos a los parámetros de red de las 
fases de Laves en las muestras recocidas aleadas previamente bajo atmósfera 
parcial de H2 (Tabla 4.23). Únicamente es destacable el bajo valor del parámetro 
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de la fase C15 de la muestra ZC_65_H100_20.bb De nuevo, hay que tener en 
cuenta a la hora de interpretar este resultado la baja abundancia de fase C15 en 
esa muestra (~2%). 
 Por último, y a modo de conclusión, es conveniente indicar que los 
diferentes métodos de síntesis utilizados y subsiguientes tratamientos de 
molienda y recocido no afectan a los parámetros de red de las fases de Laves en 
las muestras analizadas. Sólo cuando se trata de tratamientos a elevadas 
temperaturas y prolongados tiempos (muestras del grupo ZC_G2 de la Tabla 2) 
o aleaciones con composición diferente a la estequiométrica, concretamente, 
aleaciones de tipo Z36, en las que existe un exceso de Zr en su matriz, se aprecia 
un aumento generalizado en los parámetros de red de dichas fases. 
 
4.4.2    COMPARACIÓN DE MÉTODOS DE ANÁLISIS 
MICROESTRUCTURAL 
 
El análisis microestructural mediante la línea de perfil exige de un trabajo 
experimental meticuloso, de lo contrario se incurriría en graves errores. A los 
errores intrínsecos en la obtención de los datos experimentales mediante el 
difractómetro (dispersiones debidas al instrumento, ruido de fondo, etc.) hay 
que añadir los generados tras la obtención de la línea de perfil estructural a 
partir de los datos experimentales e instrumentales, los que proceden de la 
estadística de las medidas (por ejemplo, representaciones de W-H), además de 
los asociados a la forma de los picos (de modo muy notable cuando existen 
asimetrías y bajos valores de la anchura integralcc - β del orden de βin -). Así 
mismo, cuando se utiliza un modelado mediante una función analítica, también 
se cometen imprecisiones debido a la reducción de los datos necesaria para su 
obtención. Todos estos errores están perfectamente cuantificados y pueden 
encontrarse en muchas de las referencias hasta ahora citadas. Con la única 
intención de ofrecer algunos valores, puede asegurarse que sólo los errores 
procedentes del cálculo de las anchuras integrales a la hora de aplicar la 
ecuación de Scherrer (Ecuación A4.4) pueden llegar al 15%, y esto sin contar las 
desviaciones en la estimación del valor de K. 
 Cabe, entonces, hacerse la siguiente pregunta: ¿qué valor podemos 
otorgar a los resultados relativos a los parámetros microestructurales obtenidos 
en la sección anterior?.  
                                                 
bb Ver Tabla 4.13. 
cc Una propiedad general de los métodos utilizados es que la precisión de los resultados decrece 
según la anchura del perfil instrumental se hace comparable a la del perfil experimental. Esto 
equivale al paradójico comentario: “la precisión en las medidas de tamaño de los dominios disminuye 
a medida que el tamaño de dichos dominios aumenta”. 
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 Por lo comentado anteriormente, y en base a que la mayoría de las 
muestras poseen una alta cristalinidad (las anchuras experimentales son del 
orden de las anchuras instrumentales), se debe admitir un cierto grado de 
cualitatividad en algunos de los resultados presentados. 
 Otro hecho a tener en cuenta a la hora de analizar los resultados, ya 
comentado en el Anexo 4, es que los métodos basados en las anchuras 
integrales y los basados en la descomposición de la línea de perfil mediante 
coeficientes de Fourier, proporcionan parámetros de tamaño y deformación 
conceptualmente diferentes, resultando dichos métodos, en muchos aspectos, 
complementarios.15, 24, 25, 26, 27 
 Bajo estas premisas, la práctica totalidad de los autores consideran que el 
método W-H, cuya aproximación más utilizada es la parabólica, es el más 
cómodo y sencillo de aplicar, si bien, sus resultados conllevan una significativa 
imprecisión e inestabilidad; que el método de deconvolución mediante la 
función TCH-pV también es sencillo, y su mayor virtud radica en que analiza 
todos los picos del difractograma, por lo que los valores promedio que de él se 
obtienen resultan bastante fiables; por último, que el método de W-A es más 
complicado de aplicar, sin embargo, la no presunción de una función 
matemática para el perfil de difracción, el que ofrezca conjuntamente 
distribuciones superficial y volumétrica de tamaños, y también una distribución 
de valores cuadráticos medios para la deformación, hacen que resulte el más 
idóneo a la hora de realizar un riguroso análisis microestructural. 
La Tabla 4.57 muestra a modo de resumen los resultados 
correspondientes al análisis microestructural realizado en este trabajo. 
Interpretar los valores de la tabla exige las siguientes consideraciones previas: 
(1) cuando las etiquetas se refieran a un grupo, los valores indicados en la tabla 
representan un promedio del conjunto de muestras del grupo, por lo que, los 
parámetros de tamaño y deformación vendrán dados por su valor promedio y 
desviación; (2) como se indicó en la Sección 4.3.2.2.3, las tensiones y 
deformaciones en las muestras del grupo ZC_G2 pueden considerarse 
independientes de las temperaturas de los tratamientos acumulativos de 
recocido a que fueron sometidas, por lo que para este grupo, también se ha 
podido establecer un promedio; (3) la muestra señalada en la tabla con (**) 
corresponde al material de partida de las muestras molidas; (4) debido a se 
obtuvieron distribuciones bimodales de tamaño al aplicar el método de 
deconvolución mediante la función TCH-pV a las muestras del grupo ZC_G3 
(ZC_G3_1 y ZC_G3_2), en la Tabla 4.31 se han indicado los parámetros 
microestructurales para cada uno de los modos. Dichos modos se distinguen en 




Muestr. método    DV (nm)          DeffS          <DS>          <DV>         e(%)            <ε2(<DV>/2)>1/2    
W-H     77 (11)    0.04 (4)            ZC_G1 
(grupo) TCH-pV     91 (16)   0.061 (7)              
ZC_G2 
(grupo) TCH-pV     97 (14)               0.06 (1)   
[1 1 0]     67 (28)    0.04 (8)    
W-H 
[3 1 1]     74 (26)    0.03 (6) 
[1 1 0]                        39 (4)                                  0.100 (3)    
ZC_G1_4 
W-A 
[3 1 1]                        65 (7)        50 (5)        70 (7)                                      0.066 (3) 
ZrCr2_1540_3** TCH-pV      66 (9)    0.000 (8) 
W-A [1 1 0]                       13 (2)         12 (2)        35 (4)                                   0.120 (3) 
peso (%) muestras con distribución bimodal de tamaños 
71     12 (2)    0.020 (2) 
ZC_G3_1 
(moli.10 min) TCH-pV 
(bimodal) 
29     84 (12)    0.000 (8) 
96      6 (1)     0.25 (3) ZC_G3_2 
(moli.30 min) 
TCH-pV 
(bimodal) 4     30 (4)                                                                 0.000 (8) 
 
Tabla 4.57: Resultados  correspondientes a los parámetros microestructurales de las muestras 
analizadas según los diferentes métodos.  
 
 Atendiendo a los promedios correspondientes a las muestras de los 
grupos ZC_G1 y ZC_G2 se observa que el tamaño ponderado en volumen al 
aplicar el método W-H (hip. parabólica) resulta menor que el obtenido 
mediante el método TCH-pV; aunque, si se tiene en cuenta el valor de las 
desviaciones, la diferencia entre ambos métodos no es tan significativa. Estos 
resultados son consistentes con los publicados por Chatterjee y colab.25, en los 
que, después de analizar los fundamentos de ambos métodos de análisis 
microestructural (los citados autores tomaron para la deconvolución de la curva 
pseudo-Voigt el método de Shoening28) también obtuvieron menores valores 
con W-H. Para los dos grupos de muestras, las deformaciones coinciden, dentro 
del error, resultando muy impreciso el valor obtenido mediante el método 
W-H.  
Además de que los métodos basados en las anchuras integrales son 
conceptualmente diferentes a los que se obtienen mediante el análisis de 
Fourier, hay que tener en cuenta que el método de W-A entrega valores 
únicamente para direcciones cristalográficas concretas. Por todo ello, es 
esperable que los resultados microestructurales indicados en la Tabla 4.57 no 
sean coincidentes cuando se comparan los dos métodos para una misma 
muestra o grupo de muestras. La relación entre los tamaños obtenidos mediante 
los dos métodos ha de cumplir: 1/ ≥effSV DD , resultando 
eff
SV DD ⋅≈ 2  cuando 
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 muestra de partida
 molida 10 min.
 molida 30 min.
existe una alta densidad de defectos de superficie en los cristales (faltas de 
apilamiento y/o micromaclas).25 
Teniendo en cuenta la aleación ZC_G1_4, y a pesar del alto error que 
muestran los valores obtenidos mediante W-Hdd, puede afirmarse que este 
último método proporciona mayores valores de tamaño que el de W-A para las 
dos direcciones analizadas, cumpliéndose, en todo caso, las relaciones del 
párrafo anterior: 113.165/74/ ≥==effSV DD , para la dirección [3 1 1], y 
271.139/67/ ≈==effSV DD , para la dirección [1 1 0]. También es reseñable la 
gran diferencia en los tamaños obtenidos mediante W-A para ambas 
direcciones. Este hecho podría explicarse bajo el supuesto de la existencia de 
anisotropías en los cristales. Considerando el margen de error, los valores 
promedios de tamaño para las muestras del grupo ZC_G1 (W-H y TCH-pV) son 
equiparables a los obtenidos mediante W-H para las dos direcciones analizadas. 
Por último, indicar que debido al gran error que presenta el método W-H, los 
valores de deformación para esta aleación (ZC_G1_4) obtenidos mediante dicho 
método no pueden ser comparados. La gran diferencia entre las deformaciones 
obtenidas mediante W-A para las direcciones cristalográficas [1 1 0] y [3 1 1] 
sugieren de nuevo anisotropías en los dominios. 
Las muestras molidas presentan un perfil muy diferente al de las 
muestras sin moler. La Figura 4.57 corresponde al pico de Bragg del plano 
(3 1 1) de la fase C15 de las muestras de partida, y molidas con tiempos de 10 y 














Figura 4.57: Perfiles de difracción normalizados a la unidad correspondientes al pico (3 1 1) de 
las muestras de partida (ZC_1540_3**) y molidas durante 10 (ZC_G3_1) y 30 
minutos (ZC_G3_2). 
                                                 
dd El tomar únicamente dos órdenes de reflexión por cada dirección analizada en las 
representaciones de W-H, induce a un error considerable en las medidas (ver Figura 4.55).   
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En la figura anterior, los efectos de la molienda mecánica se hacen 
evidentes tanto en la forma como en la anchura a mitad de altura de los picos. 
El análisis W-A ofrece diferencias significativas entre los resultados 
correspondientes a la muestra molida durante 10 minutos (ZC_G3_1) y a la 
muestra sin moler (ZC_G1_4). En efecto, considerando la dirección [1 1 0], 
puede decirse que tras el proceso de molienda, el tamaño de grano (DSeff) se ha 
reducido tres veces respecto al tamaño de grano de la muestra de partida. La 
deformación sólo aumentó su valor en un 20%. 
Teniendo en cuenta los dos valores de tamaño de la distribución bimodal 
para la muestra molida ZC_G3_1 indicados en la Tabla 4.57, el tamaño 
ponderado en volumen mediante el método TCH-pV resultaría de DV≈33 nm, 
valor coincidente con el que se obtiene de la distribución volumétrica ρV(L) al 
aplicar el método W-A. Al comparar estos valores con el ponderado en 
superficie, DSeff, para esta misma muestra, se obtienen relaciones superiores a 1. 
Estos resultados confirman la consistencia y fiabilidad de los dos métodos 
utilizados en este análisis. Referente a la misma muestra ZC_G3_1, también es 
relevante la coincidencia entre el valor de DV que aporta el método TCH-pV 
(fase mayoritaria de la distribución bimodal) y el valor de tamaño que marca el 
máximo del pico de la distribución volumétrica ρV del método W-A. En efecto, 
de la Figura 4.53 se obtiene un valor de tamaño correspondiente al pico de la 
distribución en torno a 12 nm, valor coincidente con el de la Tabla 4.57. 
La deformación de los dominios mediante el método TCH-pV para la 
muestra ZC_G3_1 resulta muy baja si se compara con W-A, lo que, en principio, 
resulta contradictorio (e representa un valor máximo y ε un valor cuadrático 
medio). Una explicación a esta anomalía es que el fuerte carácter lorenciano que 
presenta la muestra hace que en el ajuste mediante la función TCH-pV, el 
parámetro de anchura U (aportación gaussiana) sea del orden del instrumental, 
lo que significa que los efectos de deformación pueden resultar despreciables (el 
método, asigna exclusivamente a la aportación gausiana los efectos de 
microtensión y a la lorenciana los de tamaño). 
 Los efectos sobre el tamaño y deformación provocados por el aumento 
del tiempo de molienda también se aprecian en la Tabla 4.57. En la muestra 
ZC_G3_2, con un tiempo de molienda de 30 minutos, resultó un tamaño 
ponderado de grano de ~7 nm, sensiblemente inferior al de la muestra con 
molienda de 10 minutos (~33 nm). Por otro lado, la deformación aumentó al 
doble. 
Finalmente, como resumen a este apartado, y tras el análisis de los 
parámetros microestructurales, puede concluirse que los tres métodos aportan 
valores consistentes entre sí, especialmente los relativos al tamaño. Aun con 
ello, los métodos TCH-pV y W-A ofrecen valores mas estables y precisos que el 
W-H. Los resultados obtenidos en las muestras sometidas a molienda mecánica 
 239 
(el método W-A puede considerarse más fiable) que indican una notable 
reducción del tamaño de los dominios y un elevado valor de deformación 
respecto a los de las muestras restantes, confirman la validez de los tres 
métodos de análisis utilizados. 
 
4.4.3    DEFECTOS MICROESTRUCTURALES EN LAS FASES DE LAVES 
 
En esta sección se discutirán los resultados correspondientes al análisis de 
imagen y difracción mediante TEM en lo referente a la identificación de las 
fases de Laves en las muestras y los defectos que dichas fases presentan, 
concretamente, los defectos de apilamiento, el micromaclado y las 
dislocaciones. Para la discusión se tendrán en cuenta los resultados del análisis 
microestructural de los apartados anteriores. 
 
4.4.3.1    DEFECTOS DE APILAMIENTO EN LAS FASES HEXAGONALES Y 
CÚBICA DE LAVES 
 
Como se indica en la Sección 4.3.2.1, en una muestra aleada bajo condiciones 
estándar (ZrCr2_e3) se observaron mediante TEM granos con fase hexagonal 
C36. La Figura 4.18.a pertenecía a uno de estos granos y en ella se distinguía un 
denso interlineado. En esa misma sección, también se señaló la presencia de 
granos con fase de Laves C14 en una muestra de tipo Z36 (Figura 4.29.a) 
caracterizada por este mismo efecto de interlineado. El análisis de imagen y 
difracción en estos granos con la ayuda del software CARINE (Figura 4.20.b) 
llevó a concluir que la dirección perpendicular a la del interlineado coincidía 
con la del plano basal [0 0 0 1] (Figura 4.20.c). Este resultado es de gran 
importancia ya que en estructuras hexagonales de tipo compacto, como son la 
C14 y la C36, los defectos de apilamiento (cambios de secuencia de planos 
atómicos) se producen en esa misma dirección [0 0 0 1], lo que indicaría que el 
interlineado observado está relacionado con este tipo de defectos. Los datos 
correspondientes al análisis de imagen mediante TEM parecen confirmar esta 
hipótesis (ver las direcciones cristalográficas indicadas en la Figura 4.20.c). En 
efecto, teniendo en cuenta que los defectos de apilamiento surgen como 
consecuencia del deslizamiento de dos dislocaciones parciales, el vector de 
Burgers asociado a estas dislocaciones ha de ser lo más pequeño posible (menor 
energía necesaria para el desplazamiento) y esto sólo se consigue en planos de 
alta densidad atómica, es decir, en el plano basal. Por otra parte, es sabido que 
en dicho plano, para fases hexagonales de empaquetamiento denso, la dirección 
de mayor densidad atómica es la [-1 2 -1 0], que los vectores de Burgers para 
dislocaciones totales son de la forma b = a/3 <-1 2 -1 0>, y que los defectos de 
apilamiento se generan a partir de dislocaciones parciales de tipo Shockley; 
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como estas dislocaciones normalmente surgen de la disociación de las 
dislocaciones totales siempre y cuando se respete la regla de Frank, la 
dislocación total anterior podría descomponerse en dos de tipo Shockley con 
vectores de Burgers (b1, b2), tal que  b = a/3 [-1 2 -1 0] = b1 + b2 = a/3 [-1 1 0 0] + a/3 
[0 1 -1 0]. En la Figura 4.20.c, con la ayuda del software CARINE, se ha 
representado sobre el plano basal la dirección [-1 0 1 0], equivalente a la de los 
vectores de Burgers de las dos dislocaciones parciales indicadas anteriormente. 
Además, partiendo de que en el ZrCr2 las fases de Laves se forman según 
una determinada secuencia de apilamiento de capas atómicas (tetracapas) de 
anchura ~0.415 nmee, es posible, también, conocer si las franjas observadas están 
relacionadas o no con defectos de apilamiento. Autores como Kimura y colab.29 
han llegado a asociar los defectos de apilamiento a un interlineado 
caracterizado por bandas estrechas. Con el mismo propósito, en nuestro caso, se 
ha elaborado el gráfico de distribución de anchuras de la Figura 4.58, 
correspondiente al grano con fase hexagonal C36 de la muestra estándar 
ZrCr2_e3. Por lo indicado en el gráfico principal de esta figura, el 70.4% de las 
franjas analizadas poseían una anchura inferior a 2 nm, lo que llevó a 
confeccionar una nueva distribución de anchuras dentro de ese intervalo. El 
resultado se muestra en el gráfico insertado (barras de color azul), según el cual, 
la mayoría de las anchuras se distribuyen entre valores próximos a 0.8, 1, 1.2 y 
1.6 nm, no existiendo medidas para valores de 1.4 y 1.8 nm. A la vista de estos 
resultados se podría entender que las anchuras se distribuyesen según 
múltiplos de un valor en torno a 0.4 nm, o lo que es lo mismo, la anchura de 
una tetracapa atómica en el ZrCr2, confirmando la naturaleza de las franjas. 
 La alta densidad de defectos de apilamiento es característica de las fases 
hexagonales y otras variedades de Laves de orden superior, y han sido 
relacionados con la transformación polimórfica C14→C36. Autores como 
Kumar y colab.30 también han observado este tipo de defectos en granos de 
TaCr2. 
En las muestras ZrCr2_e3 y Z36, mediante técnicas de imagen BF y DF, 
también se confirmó la existencia de defectos de apilamiento en granos con 
estructura cúbica C15 (Figuras 4.26.a y 4.29.b -BF-, y Figuras 4.26.b y 4.32 -DF-). 
La multidireccionalidad de las bandas que caracterizan a estos defectos en este 




                                                 
ee Para la fase C36, la secuencia de apilamiento se repite cada cuatro tetracapas, y, por lo tanto, 
la anchura de cada una de ellas será de c/4=1.66/4=0.415 nm, donde c es el parámetro de red del 
eje Z de la celda unidad. Del mismo modo, para la fase C14, al repetirse la secuencia cada dos 





























































































Figura 4.58: Distribución de anchuras de las franjas del interlineado de un grano con fase C36 
de la muestra ZrCr2_e3. Para esta distribución se tuvieron en cuenta un número de 
203 franjas. Los valores de la anchura de dichas franjas se agruparon según 
intervalos de 2 nm. El eje horizontal del gráfico de la figura señala los límites 
inferior y superior de los intervalos considerados. El eje vertical representa la 
frecuencia relativa del número de medidas que caen dentro de cada uno de ellos. 
 
4.4.3.2    MACLADO EN LA FASE DE LAVES C15 
 
Al estudiar la frontera entre los granos A y B (Zona 2) y entre los granos E, D y 
E’ (Zona 3) de la muestra ZrCr2_e3, (Figuras 4.18.b y 4.18.c) se obtuvieron SADP 
en los que existía plena coincidencia respecto a la posición relativa de los 
puntos que los conformaban (Figura 4.23.b y Figuras 4.25.b y 4.25.d). Por ello 
resulta interesante discutir la naturaleza de la interfase entre los distintos 
granos. 
 En principio, se asume que la intercara o frontera entre granos es 
homofásica ya que todos ellos poseen estructura C15, pero, como es sabido, 
existen diferentes tipos de intercaras homofásicas como son las juntas de grano, 
subjuntas, juntas de macla y defectos de apilamiento. En los granos analizados, el 
ángulo que forman los ejes de zona [1 4 1] y [1 0 1] resulta de 70.53º, valor que 
indica que la desorientación entre granos adyacentes es muy fuerte por lo que 
puede descartarse la subjunta (< 15º) como posible frontera. Por otro lado, se 
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sabe que las juntas de grano, juntas de macla y defectos de apilamiento están 
muy relacionados. Se da a veces el caso de juntas de grano (gran ángulo de 
desorientación) en las que los dos granos que comparten la frontera, comparten, 
a su vez, posiciones de red para un determinado ángulo, a este tipo de fronteras 
se les denomina de coincidencia (baja energía) y podrían considerarse como un 
caso especial de macla (en las maclas existe una total coincidencia entre los 
átomos de ambos granos en un plano denominado plano de macla). Las maclas 
también pueden interpretarse como un cambio en la secuencia de 
empaquetamientos de los planos cristalinos, guardando similitud con los 
defectos de apilamiento. En los patrones de difracción de las áreas cercanas a la 
frontera en las zonas 2 y 3, se puede descartar que las intercaras sean juntas o 
bordes de grano sin ningún tipo de coincidencia (intercaras incoherentes), ya 
que de lo contrario, tampoco existiría coincidencia en la orientación de los 
puntos de los patrones. Por lo tanto, lo más probable es que la intercara entre 
estos granos sea una macla. En la fotografía TEM de campo claro de las Figuras 
4.18.b y 4.18.c se observa que la zona adyacente entre granos presenta un 
interlineado en la dirección de la intercara. La forma de estas bandas indicaría 
que las fronteras entre los granos A-B (Zona 2) y E’-D-E (Zona 3) se producen 
por maclado.31  
El hecho de haber encontrado dos granos adyacentes con estructura C15 
según una dirección común asociable a los ejes de zona [1 4 1] y [1 0 1] refuerza 
las anteriores hipótesis. Bewlay y colab.1 han encontrado esta misma relación de 
ejes de zona en muestras de NbCr2 cuando estudiaban dos granos adyacentes 
en ese material, uno perteneciente a la matriz y otro a una zona maclada. En un 
excelente trabajo realizado por Pope y colab.32, en el que analizaron las fronteras 
de grano y maclado en fases de Laves, se demuestra, que granos con ejes de 
zona paralelos de las familias <1 1 0> y <4 1 1>, separados mediante una 
frontera, son cristalográficamente equivalentes a los del tipo Σ3(<1 1 0>/70.53º), 
siendo a su vez, los únicos posibles en la fase cúbica de Laves C15 que 
presentan fronteras de coincidencia y maclas. 
 Por la literatura existente, se sabe que en estructuras del tipo fcc el plano 
de macla (paralelo al plano de apilamiento) pertenece a la familia {1 1 1} 
(Σ3{1 1 1}1/{1 1 1}2) y las direcciones en que se produce el desplazamiento 
atómico en estos planos son aquellas de la familia <1 1 2>, que, a su vez, 
pertenezcan a los planos considerados, por lo que, si en cada plano {1 1 1} 
existen tres posibles direcciones <1 1 2>, se dispone de 12 posibles direcciones 






















Figura 4.59: Orientaciones cristalográficas en una macla. 
 
Para confirmar y determinar el plano de macla (plano de apilamiento) y 
la dirección de desplazamiento atómico de la interfase entre los granos A y B 
(Figura 4.18.b), se ha partido de la Figura 4.59, en la cual se representan, sobre 
un esquema de maclado, las direcciones de los ejes de zona con los que se 
tomaron los SADP para ambos granos 
En la figura anterior, la dirección del haz primario de electrones se 
representa mediante una flecha discontinua de color rojo. Esta dirección se 
mantuvo invariable respecto a la posición del portamuestras. Los ejes [1 4 1] y 
[1 0 1] son los ejes de zona, pertenecientes a una estructura de Laves C15, de 
cada uno de los granos (A y B), en las proximidades de la frontera. El plano de 
macla o de apilamiento, se representa mediante una línea continua negra (es 
paralelo al plano que se desea determinar (a b c), que, a su vez, se representa 
mediante una línea de grosor intermedio de color rojo). Por último, la línea 
discontinua de color azul señala la dirección del eje de zona [1 4 1] sobre el 
grano B. 
 Por los diagramas de difracción simulados mediante CARINE para esos 
dos ejes de zona, se sabe que existe un plano paralelo a ambos ejes y que posee 
una misma orientación respecto a ellos, este plano es el (2 0 -2). La dirección de 








 En la misma figura se observa que el plano de macla (a b c) contendrá 
una dirección [u v w] que ha de pertenecer al plano formado por los dos ejes de 
zona y, al mismo tiempo, tendrá un mismo ángulo respecto a ellos (línea roja 
respecto a verde y azul discontinua). Por lo tanto ha de cumplirse, por una 
parte: 
 
u – w = 0 















de estas dos ecuaciones resultan dos soluciones posibles: 
 
a)  [u v w] = [1 1 1] 
y 
 b) [u v w] = [1 -2 1] 
 
 Por lo indicado en la literatura, la dirección de desplazamiento (dentro 
del plano de macla) ha de pertenecer a la familia <1 1 2>, por lo que se tomará 
como válida la solución b). 
 Únicamente queda por determinar el plano de macla, que, como puede 
deducirse del dibujo, estará definido por una dirección perpendicular a la de 
deslizamiento ([1 -2 1]), y a la del plano que contiene los dos ejes de zona 
([1 0 -1]). Así: 
 








por lo que el plano de apilamiento o plano de macla buscado resulta: 
 
(a b c) ≡ (1 1 1) 
 
Cuando se refiere a estructuras complejas como son las fases de Laves, 
no es sencillo establecer qué planos y direcciones, son los que juegan un papel 
más relevante en la junta por maclado (no todos los planos paralelos al (1 1 1) 
tienen el mismo tipo de átomos y densidad de empaquetamiento). Para resolver 
esta dificultad se ha representado en la Figura 4.60, la disposición atómica de 
dos granos con fase de Laves C15 unidos por el plano de macla (1 1 1) y 
orientados según las direcciones [1 1 0] y [4 1 1] (salientes del plano del papel). 
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En dicha figura, los círculos de menor tamaño representan los átomos de Cr 
(color rosa) y  los círculos mayores, los átomos de Zr (color azul). La línea 
discontinua vertical (color rosa) representa la capa s de átomos de Cr en el 
plano de macla (1 1 1). Esta capa s es la de mayor empaquetamiento en la 
estructura C15. Entre dos capas de tipo s se encuentra la triple capa t (Chisholm 
y colab.33, mediante técnicas de microscopía de resolución atómica de contraste-
Z ff, han mostrado excelentes fotografías donde se evidencian estas secuencias 
de apilamiento). Los átomos sin relleno de color verde (agrupados según una 
línea discontinua verde) constituyen el plano (2 0 -2) que, como es sabido, ha de 
ser paralelo a los dos ejes de zona asociados a los diagramas de cada uno de los 
granos analizados. Por último, indicar que la dirección de deslizamiento [1 -2 1] 
viene dada por la intersección entre este último plano y el de macla, resultando 




























Figura 4.60: Representación simulada de una junta homofásica (intercara de macla con plano 
(1 1 1) entre granos con estructura de Laves C15 para el compuesto de ZrCr2. 
  
 Por lo tanto, con los datos que aporta esta última figura, se puede 
concluir que la adaptación entre granos adyacentes con fase de Laves C15, 
observada en muestras aleadas bajo condiciones estándar, fue del tipo macla 
Σ3{1 1 1}1/{1 1 1}2, con ejes de zona para cada grano <1 1 0>/<1 1 4> | 70.53º. 
                                                 







(1 1 1) 
capa t capa s capa s 
(2 0 -2) 
[1 -2 1] 
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4.4.3.3    MICROMACLADO EN LA FASE DE LAVES C15 
 
Los compuestos intermetálicos AB2 con fase de Laves C15 presentan defectos de 
micromaclado. El micromaclado se hace muy evidente en imágenes BF, y se 
caracteriza por un conjunto de bandas de anchura variable (en el caso de 
nuestras muestras ver Figuras 4.27.a y 4.27.b) en las que cada banda representa 
un mismo tipo de estructura pero con diferente orientación cristalográfica. La 
junta de frontera entre cristales de diferente orientación se produce mediante 
maclas. 
El análisis de difracción mediante TEM (SADP) permite detectar si un 
material posee o no este tipo de defectos. Esta técnica además de ser más 
rigurosa que las técnicas de imagen BF, complementa a éstas últimas. Mediante 
la disposición relativa de los puntos (spots) de los difractogramas, se obtiene 
información sobre la orientación de los cristales que conforman las bandas. 
La Figura 4.61 corresponde a dos imágenes (SADP y BF) pertenecientes a 
una misma muestra de ZrCr2 con fase única de Laves C15 (tipo ZrCr2_1540_3). 
Ambas imágenes se tomaron manteniendo la misma posición relativa de la 




















Figura 4.61: Orientaciones cristalográficas del micromaclado en la muestra ZrCr2_1540_3 
(EZ [1 -1 0]). 
 
Utilizando el software CARINE para la interpretación del patrón de 
difracción de la Figura 4.61, pudo asignarse a un mismo eje de zona ([1 -1 0]) el 
efecto de doble difracción, indicando que los cristales poseían doble orientación 
(los hexágonos verde y rojo indican los planos difractantes de los dominios con 
(0 0 2) 
(-1 -1 -1) 
(1 1 -1) 
(1 1 1) 
(-1 -1 1) 
(0 0 -2) (0 0 2) 
(0 0 -2) 
(-1 -1 1) (1 1 1) 
(1 1 -1) 
(-1 -1 -1) [1 1 1] 
[1 -1 0] 
[1 1 -2] 
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diferentes orientaciones). También pudo determinarse que las juntas o fronteras 
entre dichos cristales eran maclas {1 1 1}, que las direcciones de deslizamiento 
pertenecían a la familia <1 1 -2>, y que la diferencia angular entre las dos 
orientaciones era de 70.53º.  
Por lo tanto, el micromaclado de las muestras con fase única de Laves 
C15 (ZrCr2_1540_3) es del tipo Σ3(<1 1 0>|70.53º), con juntas de frontera 
{1 1 1}1/{1 1 1}2. Este tipo de maclas es cristalográficamente equivalente al  
<1 1 0>/<1 1 4>|70.53º, anteriormente detectado y analizado en la muestra 
ZrCr2_e3. 
 En el Capítulo 1 se indicó que en las estructuras fcc también existen otras 
posibilidades de maclado, {1 1 2}1/{1 1 2}2, {0 0 1}1/{2 2 1}2 y {1 1 1}1/{1 1 5}2, si 
bien, al contrario que las anteriores, ninguno de estos tipos de juntas es de total 
coherencia. Aunque en nuestros análisis mediante TEM no han podido 
observarse los dos primeros tipos, sin embargo, si han sido detectadas mediante 
SADP  fronteras del tipo {1 1 1}1/{1 1 5}2. Efectivamente, la Figura 4.62 muestra 




















Figura 4.62: Orientaciones cristalográficas del micromaclado en la muestra ZrCr2_1540_3h 
(Las dos direcciones cristalográficas observadas corresponden a los ejes de zona 
[-2  3 1] (color verde) y [2 1 3] (color rojo). 
 
Al SADP anterior se le pueden asignar ejes de zona de la familia <1 2 3>. 
Concretamente, a los planos difractantes agrupados en un polígono de color 
verde se les asignó el EZ [-2 3 1], y a los agrupados mediante un polígono de 
color rojo, el EZ [2 1 3]. Estos ejes de zona resultan de la intersección de planos 
{1 -1 1} con {1 1 5}.   
(-1 1 -1) 
(2 4 0) 
(2 -4 0) 
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Al igual que en la muestra sin recocer ZrCr2_e3, con el fin de confirmar la 
naturaleza del interlineado observado en esta muestra recocida ZrCr2_1540_3, 
se elaboró un gráfico de distribución de anchuras de bandas del interlineado. La 
Figura 4.63 representa dicha distribución. 
En este último gráfico la anchura de las bandas en promedio (11.8 nm) 
resulta significativamente mayor que las de la muestra ZrCr2_e3 (2.2 nm). 
Además, en este caso, la distribución de anchuras cubre un amplio rango de 
valores que oscila entre los 2 nm y 50 nm, al contrario que para la muestra 
ZrCr2_e3, donde la mayoría de medidas estaban comprendidas en un rango 
mucho más estrecho (0.8 nm y 1.8 nm). Este resultado confirma la distinta 
naturaleza del interlineado de cada uno de los granos, ya que, cuando los 
defectos se asocian a fallos de apilamiento, la anchura del interlineado es del 
orden del parámetro de red de la celda unidad, y, por el contrario, cuando los 
defectos se deben a micromaclado, la anchura de las bandas supera en algún o 
varios órdenes de magnitud el valor del parámetro de red de la celda unidad 
(Kimura y colab.29 caracterizaron estas bandas de micromaclado en muestras de 
HfV2+Nb, concluyendo que las bandas con un grosor de ~10 nm se debían 

























Figura 4.63: Distribución de anchuras del interlineado en la muestra ZrCr2_1540_3h.  
 
Por otro lado, el análisis de las bandas mas estrechas del gráfico 4.63 (≤2 
nm) demostró que la anchura de dichas bandas se distribuyen entorno a  un 
único valor de 1.8 nm, por lo que que podrían asociarse a cuatro capas de 
apilamiento según el eje [1 1 1]. Salvando las imprecisiones generadas en este 
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tipo de medidas, este hecho indica, al igual que para las bandas de SF, que las 
bandas de macla tendrán una anchura dependiente de un número entero de 
capas de apilamiento. 
 El análisis mediante la línea de perfil de la sección anterior aporta valiosa 
información sobre este tipo de defecto microestructural. Como se indica en el 
Anexo 4, la existencia de defectos superficiales en el material implica que el 
tamaño real ponderado en superficie de los dominios cristalinos, DSreal, sea 
superior al tamaño efectivo calculado mediante W-A, DSeff. La relación entre 
estos tamaños viene dada por la expresión A4.23. Atendiendo a esta última 
expresión, si se dispone de DSeff para dos direcciones cristalográficas, será 
posible averiguar el verdadero valor del tamaño de los dominios DSreal y la 
probabilidad de existencia de faltas de apilamiento y/o de micromaclado 
(1.5α+β). Utilizando los valores indicados en la Tabla 4.57 para las direcciones  










D realS  
 
El recíproco del tamaño real de los dominios resulta muy bajo y 
negativo. Este hecho es consecuencia del error en la medida generado al 
analizar granos muy grandes. Por las imágenes BF de este tipo de muestras, se 
estimaron tamaños de grano del orden de ~103 nm. La imagen TEM de la 
Figura 4.27.a prueba la existencia de granos de ese orden de magnitud. 
Teniendo en cuenta que en las muestras con única fase de Laves C15 
(recocidas) no se observaron zonas con defectos de apilamiento, puede 
considerarse que la probabilidad de encontrar un defecto de este tipo entre 
planos consecutivos es nula (α=0), por lo que la probabilidad de encontrar una 
micromacla resulta β=0.029. 
 Según se define β (probabilidad de encontrar entre dos capas atómicas 
una macla -en nuestro caso tetracapas-), su inverso representará el número 
medio de capas  que hay entre dos maclas.gg Por lo tanto, en nuestro material 
existirán, de promedio, ~34 capas entre dos maclas consecutivas. Sabiendo que 
el ZrCr2 con fase de Laves C15 tiene un parámetro de red de ~0.7206 nm, y que 
en la dirección [1 1 1] la secuencia de capas es XYZ…, la distancia entre dos 
capas es de 0.7206/(3)1/2 = 0.416 nm, por lo que la distancia media entre dos 
maclas consecutivas será de 14.3 nm. 
                                                 
gg Hay que asumir que la probabilidad de que exista una macla entre dos capas es 
independiente de que exista un defecto de ese tipo entre otras. 
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 Este último resultado es coherente con el obtenido de la distribución de 
anchuras del interlineado, según el cual el valor medio es de ~12 nm para la 
anchura de las micromaclas. 
 El efecto de doble difracción generado por el micromaclado también ha 
podido observarse en la aleación rica en zirconio Z85 (85% at. Zr – 15% at. Cr). 
El SADP de la Figura 4.34.c muestra dicho efecto y, por comparación con el 
patrón de la Figura 4.61, se puede establecer para esta aleación un tipo de  
micromaclado Σ3(<1 1 0>|70.53º), con juntas de frontera {1 1 1}1/{1 1 1}2. El hecho 
de que aparezca este tipo de defecto en la aleación Z85, en la que según el 
diagrama de equilibrio del sistema Zr-Cr (Anexo 3) la fase C15 se forma a partir 
del punto eutéctico (αZrCr2+βZr), sin pasar por la transformación polimórfica 
C14→C36→C15, vuelve a plantear la discusión de cuál o cuáles son las causas 
que generan este tipo de defecto. Bewlay y colab.1 en un estudio sobre el efecto 
de micromaclado generado en granos de NbCr2 en aleaciones con eutécticas 
Nb-NbCr2 y Cr-NbCr2, sugirieron dos posibles explicaciones para la aparición 
de micromaclado: la primera es que se formaría como resultado de la 
transformación C14→C15 (en sus estudios no observaron la fase hexagonal 
intermedia C36) durante el proceso de enfriamiento tras la solidificación de la 
fase hexagonal; la segunda se fundamentaba en la suposición de que la fase C15 
surgiría sin presencia de micromaclas durante el proceso de solidificación, pero, 
debido a los esfuerzos de contracción generados por diferencias térmicas entre 
el NbCr2 y la fase metálica (Nb o Cr) durante el enfriamiento, el NbCr2 sufriría 
deformaciones por maclado. Por razones basadas en el diagrama de fases de ese 
sistema (entre otras, que aun partiendo de las eutécticas, la formación de la fase 
C15 ha de pasar antes por la fase C14), dichos autores concluyen que el 
micromaclado debería de producirse como consecuencia directa y única de la 
transformación en estado sólido C14→C15. 
 En nuestro caso, el hecho ya comentado de la presencia de micromaclado 
en granos de ZrCr2 pertenecientes a una muestra con composición nominal 85% 
at. Zr – 15% at. Cr, indica que el micromaclado no se generaría exclusivamente 
como consecuencia de la transformación polimórfica, por lo que la segunda 
hipótesis presentada por los autores anteriormente citados es también posible. 
Por otra parte, es muy probable que por razones puramente energéticas este 
tipo de defecto sea intrínseco a la formación de la fase de Laves C15. 
Efectivamente, en la fase C15 existen defectos de apilamiento que, por tensiones 
internas debidas a contracciones térmicas (enfriamiento rápido), pueden 
expandirse por el cristal gracias al movimiento de dislocaciones Shockley 
llevando a estructuras de menor energía como son las micromaclas (tanto los 
defectos de apilamiento como las maclas y las micromaclas tienen una baja 
energía siendo ambos tipos de defectos muy estables en la fase C1532,34). 
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 Por lo tanto, podemos concluir que el micromaclado es intrínseco a la 
formación de la fase cúbica de Laves C15, independientemente de que esta fase 
se genere o no como consecuencia de la transformación polimórfica C14→C15, 
vía C36. 
 
4.4.3.4    DISLOCACIONES EN LA FASE DE LAVES C15 
 
Las dislocaciones parciales de tipo Shockley forman parte de la microestructura 
de los compuestos intermetálicos AB2 de naturaleza polimórfica y juegan un 
importante papel en el mecanismo de transformación entre fases de Laves 
durante su proceso de síntesis (Capítulo 1). Este tipo de defectos han sido 
observados mediante las técnicas SEM y TEM a lo largo de este trabajo doctoral. 
El análisis de imagen permitió visualizar líneas de dislocación en las 
muestras. Con la técnica BSE se obtuvieron imágenes en las que las 
dislocaciones se manifiestan formando agrupaciones lineales de diminutos 
puntos (Figura 3.16 del Capítulo 3), indicando la huella o rastro por donde ha 
pasado su núcleo. Mediante BF y DF (TEM), las dislocaciones se manifiestan 
limitando las franjas de contraste generadas por los defectos de apilamiento 
(Figuras 4.26, 4.29 y 4.32).  
A la hora de realizar un estudio cuantitativo de la densidad de 
dislocaciones que pueblan los cristales, autores como Berkum y colab35 y Ungár 
y colab.36 han propuesto diferentes métodos. Ninguno de ellos es sencillo y su 
aplicación requiere de precisa información cristalográfica, resultando en 
numerosas ocasiones muy poco prácticoshh. Bajo estas premisas, para estimar un 
valor de la densidad de dislocaciones en las muestras analizadas en este trabajo 
doctoral se ha tomado una expresión más sencilla, basada en la aproximación 







3ρ           (4.1)                            
  
En esta última expresión, ρ es la densidad de dislocaciones (número de 
dislocaciones que atraviesan la unidad de superficie), DV  y e son, 
respectivamente, los valores del tamaño y microtensión de los dominios 
obtenidos mediante W-H (DV  también puede ser calculado con el método W-A 
mediante ρv(L), y  e = (π/2)1/2<ε2(L=<Dv>/2)>1/2); K es una constante que depende 
de la función de distribución de deformación y del tipo de estructura 
cristalográfica (en nuestro caso resulta de K = 4.01), y b es el módulo del vector 
                                                 
hh Estos métodos se apoyen en los denominados factores de contraste, Ch,k,l, y para su cálculo se 
necesita conocimiento de las constantes elásticas de los materiales. 
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de Burgers de la dislocación.ii Para materiales con estructura de Laves C15, se 
sabe que las dislocaciones son de tipo parcial synchroshockley con vector de 





==b  nm 
   
La Tabla 4.58 ofrece los resultados correspondientes a la densidad de 
dislocaciones obtenidos tras sustituir los valores de los parámetros 
microestructurales en la Ecuación 4.1.  
 
método muestras DV (nm) e (x104) ρ (x1013) m-2 
W-H G1 77 (11) 4 (4) 12 (12) 
G1 91 (16) 6.0 (7) 15 (5) 
G2 97 (14) 6 (1) 15 (5) Deconv. Pseudo-Voigt 
ZC_G3_2 (molida) 6 (1) 25 (3) 984 (282) 
ZC_G1_4 [3 1 1] 70 (7) 6.6 (3) 24 (4) W-A 
ZC_G3_1 [1 1 0] (molida) 35 (4) 12.0 (3) 81 (12) 
 
Tabla 4.58: Densidad de dislocaciones en las muestras según los diferentes métodos de análisis 
microestructural utilizados. Para las muestras etiquetadas con G1 y G2, los tamaños 
y deformaciones indicados en tabla representan el valor promedio de cada grupo y 
su desviación. Para las muestras ZC_G1_4 y ZC_G3_1 se han tomado los valores DV 
obtenidos de la distribuciones volumétricas ρV. Estos valores son semejantes a los 
que se obtienen de aplicar los métodos W-H y TCH-pV. 
 
Considerando los márgenes de error indicados en la tabla anterior, los 
valores de la densidad de dislocaciones para las muestras sin moler (grupos 
ZC_G1 y ZC_G2, y muestra ZC_G1_4) son del mismo orden de magnitud para 
los tres métodos de análisis microestructural utilizados (~15·1013 m-2). 
Significativamente mayor resulta la densidad de dislocaciones en las muestras 
sometidas a molienda mecánica, y en especial, en la muestra molida durante 30 
minutos. En este caso la densidad de dislocaciones es unas 75 veces mayor que 
el valor promedio de las muestras sin moler, y de unas 12 veces mayor al de la 
muestra molida durante 10 minutos. Autores como Ghost y colab.15 en 
aleaciones estruidas de Ti-Al y Penney y colab.18 sobre aleaciones de Nb-
M(M=Ti, V, Zr), han realizado estudios de densidad de dislocaciones después 
de someterlas a procesos de deformación. En dichos estudios, en muestras con 
tamaños de grano del orden de 8 nm, se han obtenido resultados equivalentes a 
los presentados en este trabajo. 
                                                 
ii Tanto Dv como b han de estar expresados en las mismas unidades. 
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Conviene también indicar que, bajo un punto de vista cualitativo, el 
método W-A resulta también muy útil para conocer si un determinado material 
posee o no una alta densidad de dislocaciones. Efectivamente, de acuerdo con 
Rothman y colab.39, las deformaciones alrededor de las líneas de dislocación 
siguen una relación: 
LCL /)(2 >=< ε          
 
donde C es constante para una determinada dirección cristalográfica. 
Representando esta función para la muestra sin moler ZC_G1_4 y la molida 
ZC_G3_1, se obtuvieron las gráficas de la Figura 4.64. De esta figura se deduce 
que, salvo para valores grandes de L, para los que la deformación es 
prácticamente nula, los datos correspondientes a la muestra sin moler (4.64.a) 
no pueden ajustarse mediante una línea recta, al contrario de lo que sucede con 
los datos de la muestra molida (4.64.b), lo que indica una mayor densidad de 














Figura 4.64: Representación <ε2(L)> versus 1/L para las muestras: a) ZC_G1_4 y b) ZC_G3_1. 
  
 Por lo tanto, con los resultados microestructurales de la Sección 4.3.2, se 
ha podido cuantificar la densidad de dislocaciones en las diferentes muestras 
analizadas, concluyendo que en muestras sometidas a molienda mecánica la 
densidad crece de forma significativa dependiendo del tiempo del tratamiento. 
Este hecho es importante a la hora de sintetizar muestras con las que poder 
estudiar y analizar el papel que juegan este tipo de defectos en los procesos de 
transformación entre fases de Laves. 
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4.4.4 TRANSFORMACIONES POLIMÓRFICAS EN ALEACIONES DE 
ZrCr2 
 
Con el fin de proponer un modelo que explique la aparición de polimorfismo en 
las muestras de ZrCr2, en este apartado se analizarán y discutirán los resultados 
correspondientes al análisis microestructural, obtenidos mediante las técnicas 
XRD, SEM y TEM. En primer lugar se analizarán aquellos factores que afectan a 
la retención de fases durante el proceso de síntesis de las muestras. En segundo 
lugar, se analizará la influencia de los tratamientos de molienda y recocido 
sobre la transformaciones polimórficas que se producen en el material. Y en 
tercer lugar, basándonos en los resultados y análisis anteriores, se propondrá 
un modelo que explique el mecanismo de transformación entre las fases de 
Laves. 
 
4.4.4.1    FACTORES DE INFLUENCIA EN LA RETENCIÓN DE FASES DE 
LAVES DURANTE EL PROCESO DE SÍNTESIS 
 
Temperatura de la aleación y tiempo de extinción 
 
En muestras de ZrCr2 aleadas bajo condiciones estándar, la proporción de fases 
hexagonales de Laves retenidas a temperatura ambiente depende de la zona de 
la muestra considerada (Sección 4.3). La mayor proporción de estas fases se 
produce en aquella zona de la muestra que, durante la última hornada, no tuvo 
contacto con el crisol de cobre; por el contrario, la menor proporción de fases 
hexagonales retenidas se produjo en la zona de contacto con el crisol. Estos 
resultados parecen contradictorios si se tiene en cuenta que el mayor ritmo de 
enfriamiento del fundido se produciría en la zona de contacto con el crisol 
refrigerado por agua, con lo que, por lo indicado en el diagrama de fases, las 
fases estables a alta (C14) y media (C36) temperatura no dispondrían del tiempo 
necesario para transformarse totalmente a C15; y al contrario sucede con la zona 
donde no existe contacto con el crisol, donde el ritmo de enfriamiento es más 
lento y por lo tanto las fases hexagonales dispondrían de más tiempo para que 
pudiese completarse su transformación a fase cúbica (Thoma y colab.7 
obtuvieron resultados contrarios a los expuestos en este trabajo, cuando 
analizaban mediante XRD muestras de NbCr2 aleadas mediante el mismo 
método: según estos autores, la mayor proporción de fases hexagonales 
retenidas se producía en la zona superficial de contacto con el crisol). 
Para explicar esta aparente contradicción hemos de tener en cuenta que 
en la muestra se origina un gradiente térmico de forma que la parte superior 
(sin contacto con el crisol) está sometida a temperaturas superiores a la de 
liquidus del diagrama de fases (~1950 K), y la parte inferior (con contacto con el 
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crisol refrigerado por agua) a temperaturas sensiblemente inferiores. Esto 
implica que mientras que en la parte superior se está produciendo un fundido 
de los materiales base, en la inferior se estaría realizando un recocido sobre una 
parte del compuesto aleado en la hornada anterior. En el centro de la muestra 
bien podría existir fase sólida y líquida. Todo esto se traduce en que al extinguir 
el arco eléctrico la zona superior de la muestra solidificará en fase C14 y, en las 
condiciones estándar de extinción del arco, esta fase no dispondrá de tiempo 
suficiente como para completar su transformación a fase cúbica C15 vía C36; sin 
embargo, en la parte inferior de la muestra, durante el minuto que dura la 
última hornada, las fases C14 y C36 retenidas en el material en la hornada 
anterior, disponen de más tiempo para que la transformación de estado sólido 
C14→C36→C15 se lleve a cabo en mayor medida. Por lo tanto, según la zona de 
la muestra considerada, no es el ritmo de enfriamiento el factor principal por el 
que quedan en el material diferente proporción de fases hexagonales residuales, 
sino que es el gradiente térmico originado por el arco eléctrico durante la 
fusión, el factor más importante. 
Este razonamiento viene también avalado por los resultados obtenidos 
tras alear muestras con diferentes corrientes de arco: cuanto mayor es la 
corriente de arco, mayor es la proporción de fases hexagonales residuales. 
Efectivamente, ya se vio en el Capitulo 2, que con mayores corrientes de arco se 
obtenían mayores temperaturas en el fundido (Figura 2.5), por lo que cuando 
establecemos una corriente sobre la muestra superior  a la estándar (p. ej. 80 A),  
se obtienen gradientes térmicos que permitirían mantener en estado líquido la 
práctica totalidad del material, provocando, por las razones explicadas 
anteriormente, una mayor retención de fases hexagonales durante su 
enfriamiento. Los resultados de la Tabla 4.11 y de la Tabla 4.16 son concluyentes 
al respecto: en la muestra aleada a 65 A la proporción de fase hexagonal 
retenida es de ~83%, frente los de las muestras aleadas a 80 A y a 120 A, que 
resultaron del ~94% y del ~97%, respectivamente, aun habiendo tomado para la 
muestra aleada a 120 A un mayor tiempo de extinción (20 s). 
Considerando la hipótesis anterior, se puede asegurar que a 
temperaturas significativamente más altas que la del punto liquidus, únicamente 
quedarán retenidas fases hexagonales en las muestras. Efectivamente, 
utilizando una mezcla de Ar + H2 como atmósfera en el horno de arco, se 
consiguieron altas temperaturas de fusión, especialmente, durante la aleación 
de la muestra ZC_65_H100. Atendiendo a los resultados de la Tabla 4.13 se 
puede comprobar que en esa muestra la proporción de fases hexagonales 
alcanza el 98%, correspondiendo un 86% a la fase C14 y un 12% a la C36. 
De lo anterior resulta muy relevante el poder obtener en el horno de arco 
altas temperaturas de fusión con corrientes estándar (65 A), únicamente 
introduciendo en la cámara del horno una atmósfera de H2 y Ar. Efectivamente, 
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este hecho puede ser considerado a la hora de sintetizar diferentes compuestos 
y fases con propósitos industriales, sin necesidad de emplear elevadas 
corrientes eléctricas a la hora de fundir los materiales. 
Es discutible si en lo referente a la retención de fases hexagonales de 
Laves tiene también alguna influencia la presencia de H en el material. En 
principio, podría pensarse que los protones H+ que forman parte de la solución 
sólida intersticial, juegan un papel como defectos estructurales puntuales, que 
podrían impedir los mecanismos de transformación polimórfica por cizalla 
indicados en el Capítulo 1 (el análisis mediante TDS de las soluciones sólidas 
ZrCr2Hx formadas durante la aleación bajo distintas presiones parciales de H2, 
ofreció unas valores de concentración de x=0.0003 y x=0.004, para las muestras 
ZC_65_H10 y ZC_65_H100, respectivamente). Sin embargo, el hecho de que en 
una muestra de ZrCr2, aleada en atmósfera de Ar y con una corriente de arco de 
120 A (Tabla 4.16), queden retenidas las fases hexagonales en una proporción 
del 97% (83% de C14 y 14% de C36), indica que la gran proporción de fases 
hexagonales observada en las muestras aleadas bajo H2 respecto a las aleadas 
bajo condiciones estándar es consecuencia de la temperatura del proceso, y no 
de la concentración de hidrógeno en la solución sólida formada. Los resultados 
correspondientes a la muestra ZC_65_H10, en cuanto a fases hexagonales 
retenidas a temperatura ambiente se refiere, indican que el efecto de alear una 
muestra bajo una corriente de 65 A y una presión parcial de H2 de 1·103 Pa, 
equivaldría a alear en atmósfera de Ar bajo una corriente de arco de 80 A.  
Con los resultados anteriores podemos afirmar que siempre que el 
proceso de extinción de arco y el ritmo de enfriamiento sean rápidos, la 
temperatura de la aleación es un factor determinante a la hora de controlar la 
proporción de fases de Laves hexagonales retenidas en las muestras. Procesos 
de aleación a temperaturas significativamente superiores a la temperatura del 
punto de liquidus permiten sintetizar muestras con fase hexagonal mayoritaria 
con una proporción aproximada del ~97% (~84% C14 y ~13% C36), y de 
procesos a temperaturas ligeramente inferiores a la de ese punto, se obtendrán 
muestras con menor proporción de fases hexagonales, pero con una mayor 
presencia de fase intermedia C36. 
Si, además de controlar la temperatura, se controla el tiempo de extinción 
del arco en la última de las hornadas consiguiendo un ritmo de enfriamiento 
lento (180 s), lo que equivaldría a un corto tratamiento de recocido, entonces, 
sintetizaríamos directamente del horno un material en el que, prácticamente, la 
única fase existente sea la cúbica C15 (Figura 4.6 y Tabla 4.12). Por el contrario, 
si se consideran ritmos de enfriamiento rápidos (tiempo de extinción de 1 s) no 
se modificaría la proporción de fases hexagonales retenidas respecto al ritmo 
marcado por tiempo de extinción estándar (Tablas 4.3 y 4.11). 
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De todo lo anteriormente expuesto es importante señalar que el hecho de 
que la transformación polimórfica C14→C36→C15 en el ZrCr2 sea lenta, va a 
permitir que, controlando la temperatura en la aleación y el tiempo de extinción 
del arco eléctrico, puedan obtener muestras con abundancias de fases de Laves 
bien definidas. 
 Por último, es necesario volver a discutir un resultado del Capítulo 3 
relacionado con el tipo de atmósfera del horno de arco. Al analizar la estructura 
cristalográfica del óxido Zr3Cr3O0.5 con el fin de obtener un difractograma en el 
que los picos correspondientes a este óxido estuviesen muy bien definidos se 
utilizó aire a 105 Pa en una de las hornadas como atmósfera del horno.jj El 
difractograma de esta aleación (Figura 3.25) y su correspondiente análisis 
cuantitativo se indicaron en la Sección 3.4.5.1. De este análisis se obtuvo un 83% 
de fases hexagonales de Laves retenidas, habiéndose transformado sólo un 2% 
en fase cúbica C15 (el resto corresponde al óxido). Con estos resultados, si se 
tiene en cuenta que esta muestra se aleó bajo una corriente de arco estándar (65 
A), todo hace pensar que, en este caso, no fue la temperatura sino la atmósfera 
del horno y concretamente el exceso de oxígeno en el material aleado, el factor 
clave en la retención de fases hexagonales.  
 
Aditivos sobre el material base y composición de la aleación  
 
Antes de discutir el efecto que los aditivos (Mm) ejercen sobre la retención de 
fases hexagonales en muestras de ZrCr2, es necesario recordar que la adición de 
Mm sobre el material base obliga a realizar las aleaciones en condiciones de 
corriente de arco sensiblemente superiores a la estándar. Como se comentó en la 
Sección 4.3.1.3.1, la intensidad mínima necesaria para fundir el material en 
muestras con Mm fue de 120 A, valor muy por encima de los 65 A necesarios 
para fundir una muestra estándar. Este hecho condiciona la discusión de 
resultados a muestras aleadas en las mismas condiciones de corriente de arco 
de 120 A. 
El efecto que tiene el Mm sobre la retención de fases en las muestras de 
ZrCr2 es contrario al que ejerce la corriente de arco (temperatura)kk: mientras 
que elevadas corrientes de arco provocan una mayor retención de fases 
hexagonales en el material (Tabla 4.11), la adición de mischmetal provoca una 
menor retención de dichas fases, aumentando sensiblemente la proporción de 
fase de Laves cúbica. Los resultados obtenidos tras el análisis de caracterización 
mediante XRD sobre muestras de ZrCr2 aleadas con Mm, así lo confirman: en 
                                                 
jj La corriente de arco en el proceso de síntesis fue de 65 A y el tiempo de extinción de 20 s. 
kk El aumento de la luminosidad del arco eléctrico y el aumento de la luminosidad en el material 
fundido sugieren un aumento de la temperatura. 
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una muestra sin Mm (ZrCr2_120) la proporción de fases hexagonales retenidas 
es del 97%, y en una muestra aleada con Mm (ZrCr2_mis) la proporción es del 
78% (Tabla 4.16). El efecto de Mm también se deja ver sobre la retención de fase 
intermedia C36 ya que de la muestra sin Mm a la aleada con Mm, esta fase 
experimentó un aumento del 20% (la fase C14 se redujo un 39%).  
 El mismo tipo de efecto se ha observado al añadir Mm a muestras con 
composición nominal 36% at. Zr - 64% at. Cr (tipo Z36). Efectivamente, los 
resultados de la Tabla 4.19 indican que en estas muestras decrece la proporción 
de fases hexagonales retenidas respecto a una muestra del mismo tipo aleada 
sin aditivo (como ejemplo, en la muestra Z36_120 la abundancia de fase cúbica 
es del 36%, y en la Z36_mis1 del 66%). Al mismo tiempo, los valores de la Tabla 
4.18 y de la Tabla 4.19 indican que la relación entre proporción de fase C15 y 
cantidad de Mm añadido en las muestras no es lineal sugiriendo un efecto de 
saturación.ll  
 Un hecho destacable, también consecuencia de la adición del Mm, es la 
ausencia del óxido Zr3Cr3O0.5 en todas las aleaciones analizadas. El efecto es 
muy evidente cuando se trata de aleaciones de tipo Z36 (difractogramas de la 
Figura 4.12). La ausencia de los picos asociados al citado óxido en los 
difractogramas 4.12.b, c y d, es consistente con los resultados obtenidos del 
análisis de imagen mediante SEM (fotografías BSE de la Figura 3.29).  
Ya fue discutido en la Sección 3.5.1 del Capítulo 3 que la formación del 
óxido Zr3Cr3O0.5 viene favorecida por la existencia de áreas en el material con 
ligera saturación de Zr. La adición de Mm hace que sus materiales base (Ce y 
La) absorban el oxígeno disuelto en la aleación impidiendo la formación del 
citado óxido. Basta con analizar los datos de la Tabla 3.13 (Capítulo 3) para 
comprobar que la proporción de oxígeno respecto a los materiales base del 
mischmetal, es significativamente superior en el Mm de las muestras Z36_mis1 
y Z36_mis2, que en el Mm base de partida. 
Paralelamente, los resultados del análisis cuantitativo correspondiente a 
muestras con composición nominal 36% at. Zr – 64% at. Cr, hacen pensar que la 
composición afecta directamente a la proporción de fases hexagonales retenidas 
en el material tras el proceso de aleación. Los resultados de los difractogramas 
de las Figuras 4.1 y 4.13, y los de las Tablas 4.3 y 4.20, indican que las dos 
muestras aleadas en condiciones estándar y con distinta composición retienen 
las fases de Laves hexagonales en diferentes proporciones: 89% en la ZrCr2 
estándar, frente a un 72% en la Z36.  
Es sabido que el factor de concentración electrónica de valencia (Sección 
1.2.3) afecta directamente a la estabilidad de las fases de Laves. Este factor viene 
dado por la expresión: 
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, en la que (e/a)i y (% at.)i  representan, respectivamente, el número de electrones 
que no forman parte de la capa de gas inerte, y la composición porcentual del 
i-ésimo elemento de la aleación. 
Los efectos del factor electrónico de valencia sobre la estabilidad de las 
fases de Laves ha sido ampliamente estudiado por Zhu y colab.40, encontrando 
que en compuestos de tipo AB2 con factores de forma (relación de tamaños 
atómicos) semejantes al del ZrCr2, para valores de e/a ≤ 5.76, o bien  7.65≤e/a≤8, 
la estructura C15 es estable; cuando e/a está comprendida en un rango entre 5.88 
y 7.53, es la C14 la fase estable, y para valores comprendidos entre 7.53 y 7.65 la 
fase intermedia C36 podría ser la fase estable. Valores de e/a ≥ 8 conducirían al 
desorden de la aleación. 
Según el diagrama de fases Zr-Cr, el rango de solubilidad del compuesto 
ZrCr2 se halla comprendido entre el ~31% y el ~38% at. Zr, por lo que el factor 
electrónico de valencia oscilaría entre 5.38 y 5.24, rango en el que la fase C15 es 
estable. Esto significa que tanto en muestras estequiométricas como en muestras 
de tipo Z36, la composición de la matriz no debería afectar a la estabilidad de 
las fases de Laves. Así pues, la disminución de fases hexagonales observada no 
puede estar relacionada con la composición nominal de las aleaciones. 
 Por lo tanto, habiendo descartado que la composición de las aleaciones 
tenga efecto alguno sobre la retención de fases hexagonales, y considerando que 
las muestras en las que existe menor abundancia de fases retenidas han estado 
aleadas con Mm (Tabla 4.19), o incorporan el óxido Zr3Cr3O0.5 (difractogramas 
de las Figuras 4.12.a y 4.13 y Tablas 4.19 y 4.20), podemos pensar que es la 
retirada de oxígeno de la matriz de las aleaciones, bien mediante su absorción 
por el Mm, o bien por la formación del citado óxido, el factor clave en la 
retención de fases hexagonales de Laves en las muestras de ZrCr2 a temperatura 
ambiente. 
La anterior hipótesis queda reforzada al considerar que las impurezas 
juegan un papel ralentizador en el movimiento de las dislocaciones. Cuando 
una dislocación se aproxima a una o varias impurezas, por razones energéticas, 
dichas impurezas se situarán cerca de la línea de la dislocación, ligándose a ella, 
y formando la denominada “nube de impurezas” (con la nube de impurezas la 
dislocación se encuentra “envejecida” o “fatigada”); según transcurre el 
proceso, el movimiento de la dislocación se ve cada vez más impedido llegando 
incluso a detenerse.mm En el sentido de lo anterior, indicar que el efecto de la 
                                                 
mm La solidez del enlace entre la dislocación y la nube viene condicionada por el hecho de que la 
formación de la nube va acompañada de una disminución de energía, y por lo tanto, el 
desprendimiento de la dislocación a partir de la nube debe de ir acompañado de una aportación 
de energía. 
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adición de impurezas en compuestos AB2 sobre la transformación polimórfica 
ha sido ya investigado. Autores como Takasugi y colab.41 han concluido que en 
muestras de NbCr2nn sustituciones con Mo, Ti y W ralentizan significativamente 
la cinética del proceso. El modo de “rejuvenecer” a la dislocación pasaría por 
aportar la necesaria energía para que su línea se libere de la nube, lo que puede 
conseguirse mediante activaciones térmicas. Los resultados de los recocidos a 
1540 K y 3h prueban que dichos tratamientos son suficientes para activar las 
dislocaciones y hacer que se complete la transformación hexagonal→cúbica. Los 
tratamientos a 1170 K durante 20 y 168 h no fueron suficientes para completar la 
citada transformación (Tabla 4.8). 
Por otro lado, en las muestras en las que, debido a la adición de Mm o 
por la formación el óxido Zr3Cr3O0.5, existe una menor cantidad de oxígeno en 
su matriz (ZrCr2), los tratamientos de recocido a temperaturas sensiblemente 
inferiores a 1540 K podrían ser suficientes para activar las dislocaciones, 
completando la citada transformación. Por lo indicado en las Tablas 4.16 y 4.17, 
en una muestra con Mm recocida a 1173 K durante 3 h, se ha producido una 
reducción de fases hexagonales del 17%, cifra significativa si se tiene en cuenta 
que en una muestra estándar, sometida a un tratamiento de recocido a esa 
misma temperatura y 168 h de duración, la reducción fue del 7%. Si además se 
tienen en cuenta los resultados correspondientes a la misma muestra aleada con 
Mm pero sometida a un tratamiento de recocido de 1373 K, en la que sólo existe 
un 5% de fases hexagonales retenidas (prácticamente toda la muestra tiene 
estructura de Laves C15, quedando las fases hexagonales como residuales), 
entonces, puede concluirse que a esa temperatura se completa la transformación 
polimórfica. Esta conclusión final no es válida para muestras aleadas en 
condiciones estándar, ya que la temperatura de transformación estaba por 
encima de los 1373 K y en torno a los 1540 K (los resultados del análisis 
cuantitativo correspondientes a una muestra de tipo Z36 aleada en condiciones 
estándar y sometida a un tratamiento de recocido de 1373 K durante 3 h 
-difractograma b)1373 K de la Figura 3.27, Sección 3.4.5.1- indican que a una 
temperatura de 1373 K, en las muestras quedan retenidas las fases hexagonales 
de Laves en una proporción del 52%, lo que significa que la temperatura 
mínima necesaria para que se complete la transformación de fase hexagonal a 
cúbica a de ser superior a 1373 K; al mismo tiempo, también se probó que el 
recocido a 1540 K y 3h de duración es suficiente para completar totalmente 
dicha transformación -Figura 4.4.a y Tabla 4.8-). 
Con todo lo anterior, podemos concluir que el oxígeno es un factor clave 
en los procesos de transformación entre fases de Laves, y que, actuando como 
impureza, explica la naturaleza lenta de la cinética de dichas transformaciones. 
                                                 
nn En este compuesto la transformación C14→C36→C15 es prácticamente instantánea. 
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4.4.4.2    INFLUENCIA DE LOS DEFECTOS EN LA TRANSFORMACIÓN 
POLIMÓRFICA C14→C36→C15. 
 
Como se demostró en la Sección 4.4.3.4, la molienda mecánica sobre aleaciones 
con fase única C15 genera un notable aumento de la densidad de dislocaciones 
en este tipo de material. No hay razón para pensar que estos resultados no sean 
extrapolables a muestras de ZrCr2 de tipo estándar, en las que existen las tres 
fases de Laves. Efectivamente, los difractogramas de las muestras estándar 
molidas durante 10 y 30 minutos (ZrCr2_e1_10m y ZrCr2_e2_30m) exhiben picos 
de notable anchura y marcado carácter lorenciano (Figuras 4.14.b y 4.15.b), 
sugiriendo cambios microestructurales respecto al tamaño y la deformación de 
los dominios cristalinos en dichas muestras y, por lo tanto, un aumento de la 
densidad de dislocaciones.  
 El análisis cuantitativo mediante el método Rietveld de los 
difractogramas de las muestras anteriores (Tabla 4.22), indica que la molienda 
mecánica durante 10 y 30 minutos no provoca cambios en la abundancia de 
fases hexagonales retenidas respecto a las muestras de partida. Esto significa 
que la molienda no produce efectos directos en la transformación polimórfica 
C14→C36→C15. Por lo tanto, de los resultados anteriores se puede afirmar que 
el único efecto de la molienda es cambiar la microestructura de las fases de 
Laves en las muestras, generando en ellas nuevos granos de menor tamaño y 
con mayor deformación. Si la molienda mecánica genera una mayor densidad 
de dislocaciones, y este tipo de defectos están relacionados con la 
transformación C14→C36→C153, cabe pensar que el aumento de dislocaciones 
en las fases C14 y C36 (puntos de nucleación) facilitaría la formación de la fase 
cúbica C15 al activar de nuevo el proceso de transformación. 
En una muestra obtenida directamente del horno de arco, las 
dislocaciones se formarían durante la solidificación de la fase C14. Estas 
dislocaciones facilitan la formación de la fase de media temperatura C36, 
posibilitando, a su vez, la formación de la fase de baja temperatura C15. Los 
resultados relativos a la retención de fases hexagonales y los tamaños de grano 
observados mediante TEM de la fase C15 en muestras estándar (ver Tabla 4.3 y 
Figura  4.18.c) sugieren un crecimiento de esta fase asociado a pocos puntos de 
nucleación y ritmo relativamente rápido.oo Por lo tanto, un aumento en la 
densidad de dislocaciones en las fases hexagonales (por ejemplo, mediante 
molienda mecánica), en principio, generaría mayor número de puntos de 
nucleación para la fase C15, favoreciendo la formación de dicha fase. Sin 
embargo, el aumento del número de dislocaciones también podría provocar 
                                                 
oo Los difractogramas XRD de la fase C15 posee picos muy estrechos sugiriendo también 
grandes cristales de esta fase en las muestras. 
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efectos contrarios, ya que una alta densidad de este tipo de defectos dificultaría 
su propia movilidad (baste comentar que la presencia de una dislocación 
anclada entorpece el movimiento de las dislocaciones cercanas a ella). 
Bajo estas premisas, resulta interesante conocer qué efecto provoca sobre 
las transformaciones polimórficas el aumento de la densidad de dislocaciones 
en las muestras, una vez que son activadas de nuevo mediante tratamientos de 
recocido.  
A la hora de discutir los efectos del recocido sobre muestras con defectos  
que poseen fases de Laves, se han considerado las aleadas bajo atmósfera con 
presión parcial de H2 y las sometidas a molienda mecánica. 
 
Muestras aleadas con atmósfera de Ar + H2 
 
Los resultados de las Tablas 4.13 y 4.23 indican que en muestras aleadas bajo 
atmósfera de Ar+H2 los tratamientos de recocido a 1173 K durante 20 h no 
afectan a la proporción total de fases hexagonales retenidas en las muestras. Un 
hecho destacable es que en este tipo de aleaciones, al contrario que en las 
estándar, el tratamiento de recocido tampoco ha sido suficiente para modificar 
la proporción entre las dos fases hexagonales retenidas. En principio, este 
resultado podría ser consistente con la hipótesis de que tras alear con atmósfera 
de H2 se hayan generado mayor número de dislocaciones en los cristales lo que, 
por las razones explicadas en la sección anterior, impedirían el proceso de 
transformación polimórfica. Sin embargo, también habría que considerar el 
papel ralentizador sobre las dislocaciones que jugaría el oxígeno aportado al 
material durante el tratamiento de recocido. 
 Conviene discutir los resultados publicados por Bulyk y colab.42, en los 
que mediante experimentos HDDRpp , bajo condiciones muy diferentes a las de 
nuestros tratamientos de hidrogenación, dichos autores probaron que en 
muestras ZrCr2 previamente hidrogenadas, podían conseguir completar la 
transformación de la fase C14 hasta la fase C15 a temperaturas en torno a los 
1173 K. En estos experimentos, los citados autores partieron de una muestra de 
ZrCr2 aleada en horno de arco bajo atmósfera de Ar; posteriormente, la muestra 
fue sometida a un tratamiento de recocido a 1223 K y 90 min, bajo una presión 
inicial de hidrógeno de 5 Mpa; después, de decrecer la presión hasta ~10-2 Pa, se 
mantuvo la muestra a la misma temperatura durante 120 min; finalmente, se 
enfrío hasta la temperatura ambiente. 
 Tentativamente, estos resultados también pueden ser explicados en base 
a la desaparición de oxígeno en la matriz de las muestras de ZrCr2: durante el 
proceso de desproporción el O de las muestras se recombinaría con el Zr 
                                                 
pp Hydrogenation-Disproportionation-Desorption-Recombination. 
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segregado, evitando que pueda pasar de nuevo a la matriz de ZrCr2 y 




Ya fue comentado anteriormente (Sección 4.4.3.2) que la molienda mecánica no 
afecta a la proporción de fases de Laves hexagonales retenidas en el material de 
partida, sin embargo, sí ejerce un efecto significativo en la microestructura de 
las muestras, generando un aumento en el número de dislocaciones. 
 De la interpretación de los difractogramas de las Figuras 4.14.c y 4.15.c 
puede concluirse que sobre muestras molidas durante 10 y 30 minutos, los 
tratamientos de recocido a 1173 K y 3 h son insuficientes para completar la 
transformación polimórfica en ambas muestras. Las intensidades relativas de 
los picos característicos de las fases hexagonales de dichos difractogramas 
indican que estos tratamientos apenas modifican la proporción de fases 
hexagonales. Los tratamientos de recocido de 1173 K y 20 h tampoco provocan 
cambios de abundancia de las fases de Laves sobre las muestras molidas 
(véanse las intensidades relativas de las fases hexagonales de los difractogramas 
de la Figura 4.16). 
 Estos resultados vuelven a ser consistentes con la hipótesis de que el 
aumento de dislocaciones en el material podría ser una causa que impide o 
limita la transformación polimórfica. Sin embargo, de nuevo hay que tener en 
cuenta el papel que juega el oxígeno presente en la matriz de las muestras, 
como consecuencia de los procesos de molienda y tratamientos de recocido, en 
la citada transformación. 
 
4.4.4.3    MODELO DE GÉNESIS Y DESARROLLO DE LA 
TRANSFORMACIÓN POLIMÓRFICA C14→C36→C15 
    
Los resultados y discusión de los apartados anteriores nos han llevado a 
proponer un modelo de la génesis y desarrollo de la transformación polimórfica 
C14→C36→C15, basado en los procesos de nucleación y crecimiento de las tres 
fases de Laves durante la síntesis de las muestras en el horno de arco y 
posteriores tratamientos de recocido. 
 El modelo propuesto consiste en la consecución de cinco etapas 
diferentes, en las que únicamente se ha considerado el movimiento de 
dislocaciones parciales mediante el mecanismo sincrónico de cizalla como el 
causante de las transformaciones. La cinética de dichas transformaciones 
vendría condicionada principalmente por las impurezas, concretamente, 
átomos de O, aunque también podría considerarse el efecto debido al aumento 
de la densidad de dislocaciones en el material. 
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1ª etapa: FORMACIÓN DE GRANOS DE FASE C14 
 
- Desde la interfase líquido-sólido (línea L-S del diagrama de fases, 
∼1946 K), a medida que desciende la temperatura comienzan a formarse 
los primeros granos de fase hexagonal C14 (secuencia de apilamiento 
XYXY…). 
- Considerando la Figura 4.29.a y las anchuras de los picos de la fase C14 
pertenecientes a difractogramas de muestras estándar (Figura 4.1), el 
crecimiento de esta fase se produciría a partir de pocos puntos de 
nucleación y a un ritmo relativamente alto (granos de ~1000 nm). 
- Según continúa el proceso de solidificación los granos irán creciendo, y 
en zonas de alta energía, como es el caso de las fronteras de grano, 
surgirán dislocaciones parciales de tipo Shockley. Estas dislocaciones 
tienen capacidad para desplazarse través del plano basal (0 0 0 1) de la 
estructura C14, generando a su paso multitud de defectos de 
apilamiento (Figura 4.29).  

















Figura 4.65: Esquema de la formación de granos con fase C14. A partir de ahora, los cristales de 
fase C14 se representaran mediante el interlineado indicado en los granos de esta 





2ª  etapa: NUCLEACIÓN DE GRANOS DE FASE C36 
 
- A temperaturas inferiores a 1913 K, 33 K por debajo de la 
temperatura de interfase líquido-sólido, razones energéticas obligan 
a un nuevo reordenamiento atómico en la estructura primaria, que 
se traduce en un cambio de secuencia en las tetracapas que forman 
dicha estructura. Este cambio sólo es posible mediante un complejo 
proceso sincrónico de cizalla en el que intervienen dislocaciones 
parciales de tipo synchroshockley. El movimiento de las dislocaciones 
que provoca el cambio de secuencia en las tetracapas atómicas se 
ejecuta a través del plano basal de la fase primaria C14, 
transformándola en otra de menor energía libre denominada C36. 
La nueva secuencia periódica para esta nueva estructura es: XYZY. 
- Según la imagen de campo claro de Figura 4.18.a y por las anchuras 
de los picos de la fase C36 correspondientes a difractogramas de 
muestras estándar (Figura 4.1), el crecimiento de la fase C36 también 
se produciría a partir de pocos puntos de nucleación. 
- Las impurezas presentes en el material, principalmente el O 
proveniente de la solución sólida αZr(O), ralentizan, llegando a 
paralizar en algunos casos, el movimiento de las dislocaciones. Con 
estas limitaciones, al ritmo de enfriamiento establecido, no todas las 
dislocaciones tienen el tiempo suficiente como para completar la 
transformación C14→C36, quedando retenida una considerable 
cantidad de fase C14 en el materialqq. 
- Al igual que la fase C14, los granos con fase C36 poseen un tamaño 
considerable, a la vez que exhiben alta densidad de defectos de 
apilamiento (imágenes TEM de las Figuras 4.18.a y 4.20). Los 
defectos de apilamiento exhiben la misma orientación cristalográfica 
que los observados en la fase C14, es decir, [0 0 0 1]. 
- La Figura 4.66 representa a un grano con fase C14 en el que el 
movimiento de dislocaciones de tipo synchroshockley ha propiciado 
cambios de secuencias de apilamiento generando la fase hexagonal 
de doble parámetro C36 (rayado de color rosa). La zona sin rayado 
del grano indica que en ella todavía no se ha completado la 
transformación C14→C36. En muestras de TaCr2 Kumar y colab.2 
han obtenido magníficas imágenes BF mediante TEM de este 
proceso. 
                                                 
















       






Figura 4.66: Esquema de la formación de granos con fase de Laves C36 (interlineado de color 
rosa). De completarse el proceso de transformación C14→C36, todo el grano 
quedaría ocupado por esta última fase. 
 
3ª  etapa: CRECIMIENTO DE LA FASE C36 Y COMIENZO DE LA NUCLEACIÓN     
DE LA FASE C15 
 
- Según continúa enfriándose la muestra, y dentro del rango de 
temperaturas donde la fase C36 es estable, en las zonas en las que el 
movimiento de dislocaciones no está impedido se irá completando 
la transformación C14→C36. En las zonas donde se anclaron las 
dislocaciones (presencia de impurezas u otro tipo de defectos) ya no 
se dispone de energía suficiente como para volverlas a activar, por 
lo que la fase C14 queda definitivamente retenida en la muestra. 
- Por debajo de 1846 K, y también por motivos energéticos, a partir de 
la fase C36, y en la dirección de su plano basal, se producirá un 
nuevo reordenamiento atómico hacia una estructura de menor 
energía, implicando un cambio de posición de las tetracapas 
atómicas según la secuencia XYZ … En este cambio, las 
dislocaciones synchroshockley vuelven a jugar un importante papel. 
La nueva estructura generada es cúbica y se denomina fase de Laves 
C15. Esta fase crece según la familia de direcciones <1 1 1>. 
sec. apilamiento: XYZY 
1000 nm 
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- A temperaturas ligeramente inferiores a la de transformación 
C36→C15, coexistirían entonces, las tres fases de Laves en el 
material. La Figura 4.67 representa el estado de un grano cristalino 
tras esta tercera etapa. En esta figura la fase C15 está caracterizada 

















Figura 4.66: Esquema de la formación de granos con fase C36. En el grano coexisten las tres 
fases de Laves. La nueva fase C15 está representada por anchas bandas de color 
verde. 
 
4ª  etapa: CRECIMIENTO DE LA FASE C15 
 
- A temperaturas inferiores a la de transformación C36→C15, la fase 
hexagonal debería completar la transformación a C15, sin embargo, 
por las razones ya comentadas relacionadas con los defectos e 
impurezas, muchas de las dislocaciones synchroshockley que se 
deslizan en el plano basal de la fase C36 quedan ancladas y, por lo 
tanto, también queda paralizada la transformación. 
- En las zonas del cristal donde comenzaron a aparecer núcleos C15, 
la transformación seguirá su curso generándose granos de grandes 
dimensiones (Figuras 4.18 y 4.26). Los diferentes granos de C15 
pueden acoplar mediante juntas o interfases de tipo macla (Figura 
4.18.b). Estas maclas son generalmente del tipo Σ3{1 1 1}1/{1 1 1}2, y 
orientaciones <1 1 0>| 70.53º, o las equivalentes, del tipo 
<1 1 0>/<1 1 4>| 70.53º. 
- Aunque el efecto de micromaclado en la fase C15 no ha sido 
observado en muestras de ZrCr2 sin recocer, hay que admitir la 
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posibilidad de que este defecto exista en este tipo de muestras (en la 
muestra Z85 fue observado micromaclado –Figura 4.34.c-). 
- A temperaturas más bajas a la de transformación ya no existe 
suficiente energía térmica para que las dislocaciones puedan 
continuar su movimiento, y, por lo tanto, en muchos granos de 
ZrCr2, además de la fase C15, estarán presentes fases hexagonales de 
Laves. 
 
Las etapas anteriormente descritas completan el proceso de síntesis en 
horno de arco de las muestras. 
Si las muestras tienen una composición nominal rica en Zr (Z36) o son 
aleadas con Mm, el oxígeno presente en los materiales base pasa a asociarse con 
ellos, principalmente como óxido del tipo A3B3O0.5, o como óxidos de los 
componentes del Mm. Esto se traduce en una eliminación de oxígeno de la 
matriz de las muestras, lo que facilitará que las dislocaciones parciales, 
causantes de la transformación polimórfica, dispongan de una mayor 
movilidad a la hora de realizar sus movimientos, mejorando la cinética de dicha 
transformación. Aun con todo ello, en las muestras aleadas en horno de arco 
siempre quedará retenida una proporción significativa de fases hexagonales. 
Para completar totalmente la transformación se requiere una energía que active 
de nuevo las dislocaciones ancladas. La temperatura umbral para esta 
activación dependerá del tipo de muestra: 1373 K para aleaciones con Mm, y en 
torno a los 1540 K para muestras aleadas sin este aditivo.  
La etapa que se detalla a continuación describe cómo los tratamientos de 
recocido logran completar el proceso de transformación. 
 
5ª  etapa: RECOCIDO A  1540 K  Y 3 h.  TRANSFORMACIÓN TOTAL A FASE DE 
LAVES C15. MICROMACLADO 
 
- Cuando la muestra es sometida a un tratamiento de recocido de 
homogenización a temperaturas en torno a 1540 K, las dislocaciones 
que habían quedado ancladas debido a impurezas y defectos 
vuelven a disponer de energía y tiempo suficiente para desplazarse 
libremente. Los cristales con fase C14 retenidos en el material 
comienzan a transformarse a C36, y según esta fase va creciendo, 
por las razones energéticas ya comentadas (a 1540 K la fase estable 
es la C15), se irá transformando en fase cúbica C15. 
- Con el transcurso del tiempo y manteniendo la temperatura de 
1540 K, se completará la transformación C14→C36. Los granos C15 
crecerán aleatoriamente en diferentes puntos sobre planos (0 0 0 1) 
de la fase C36 según las cuatro direcciones de la familia <1 1 1>. 
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- Los nuevos granos de fase C15 acoplarán entre ellos 
mayoritariamente, mediante fronteras de tipo macla ya que este tipo 
de interfase es energéticamente la más favorable. 
- La Figura 4.68 representa de modo gráfico esta primera fase del 
















Figura 4.68: Esquema de la formación de granos con fase C36 y nucleación de la fase C15. 
 
- Según se completa la transformación C36→C15, la nueva fase 
presenta efecto de micromaclado, según las direcciones 
 {1 1 1}<1 1 2> (Figuras 4.27 y 4.61).  
- La Figura 4.69 representa a modo gráfico cómo queda finalmente la 
microestructura de un grano con fase C15 después del tratamiento 
de recocido de homogenización. 
1000 nm 
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Figura 4.69: Esquema final de la formación de granos con fase C15 con presencia de 
micromaclado. Las bandas con diferente tonalidad de color verde representan a la 
misma estructura C15 pero según diferentes direcciones cristalográficas <1 1 1>. 
1000 nm 
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5.1    INTRODUCCIÓN 
 
Una de las características más destacables de los compuestos intermetálicos de 
tipo AB2 son sus buenas propiedades para la acumulación de H2 (en particular 
los compuestos ZrM2, con M= V, Cr, Mn). Los compuestos con fases de Laves 
poseen una gran variedad y número de huecos intersticiales con energías de 
enlace adecuadas para acomodar átomos de H.1,2,3 La alta difusividad y 
solubilidad del hidrógeno en dichas fases facilitan la formación y 
descomposición de hidruros AB2Hx, llegando a alcanzar altos valores de 
concentración y en condiciones de temperatura y presión cercanas a la 
estándar.2,4 Además de poseer buenas propiedades para la acumulación de 
hidrógeno, los compuestos AB2 también están siendo utilizados como 
electrodos negativos en baterías Ni-MH.5,6,7,8 
 Todos los huecos intersticiales disponibles para el hidrógeno en las fases 
de Laves son de tipo tetraédrico y se diferencian según tres configuraciones 
diferentes de los átomos A y B: el hueco A2B2, denominado también de  tipo g, 
está formado por dos átomos A y dos B; el hueco A1B3 (tipo e) está formado por 
un átomo A y tres B; y el B4 (tipo b) que está formado por cuatro átomos B. En 
las fases de Laves existen 17 huecos tetraédricos por fórmula unidad (AB2). De 
ellos, 12 son del tipo g, 4 del tipo e y 1 del tipo b. En la estructura C15, los 
átomos A o B de cada tipo de hueco intersticial son localmente equivalentes, 
hecho que no ocurre con las estructuras hexagonales donde los doce huecos 
A2B2 y los cuatro huecos A1B3 pueden ser agrupados en seis A2B2(l), tres A2B2(k2), 
1.5 A2B2(h2), 1.5 A2B2(h1), uno A1B3(f), y tres A1B3(k1).9 Considerando que la celda 
primitiva de la estructura C15 contiene seis átomos (dos fórmulas unidad), el 
número de huecos intersticiales para esta estructura será de 34. Las estructuras 
hexagonales C14 y C36 contienen 12 y 24 átomos en la celda primitiva, por lo 
que en ellas se dan 68 y 136 huecos intersticiales, respectivamente. 
La Figura 5.1 indica la distribución atómica en las fases de Laves C14, 
C36 y C15, y los tres tipos de huecos tetraédricos disponibles para el hidrógeno 
en cada una de ellas. Los huecos g están representados por átomos en color 
negro, los e por átomos en color gris claro, y los huecos b por átomos en color 
blanco. 
 Con todo lo anterior, la máxima ocupación de H en las fases de Laves 
sería de 17 átomos de H por fórmula unidad. Sin embargo, en la práctica, raras 
veces esta ocupación sobrepasa el valor de 7, y es que, tanto factores de tipo 
geométrico como electrónico limitan la ocupación de los intersticios.10,11 En 
términos generales, puede decirse que los átomos de H tienden a ocupar los 
huecos intersticiales mayores (tipo g), sin embargo, esto no es siempre una regla 
válida: en determinados compuestos, como es el caso del ZrMn2, existe una 
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ocupación preferencial del H hacia los sitios e debido a que, en este caso, los 










Figura 5.1: Representación de los diferentes tipos de huecos tetraédricos en las tres fases de 
Laves: A2B2 (átomos de color negro); A1B3 (átomos de color gris); B4 (átomos de 
color blanco). 
 
En un completo estudio sobre los factores limitantes de la ocupación de 
H en las fases de Laves, Westlake13 estableció los dos criterios siguientes: para 
que un átomo de H pueda situarse en un hueco tetraédrico, el radio mínimo del 
intersticio según un modelo de esferas duras, debería de ser superior a 0.04 nm; 
y la distancia entre los átomos de hidrógeno, por motivos repulsivos, debería 
ser superior a 0.21 nm. Asumiendo ambos criterios, puede afirmarse que en la 
mayoría de los hidruros AB2Hx, para bajos valores de concentración de 
hidrógeno, sólo los huecos intersticiales de tipo g pueden ser ocupados, y según 
aumenta la concentración, aumentaría la ocupación parcial de los huecos de 
tipo e. Altos valores de concentración serían imposibles ya que se violarían los 
criterios de Westlake.3 Bajo estas premisas, las fases de Laves C14 y C15 pueden 
absorber hasta 6.3 y 6 átomos de H por fórmula  unidad, respectivamente.6,9  
La capacidad de absorción de H del ZrCr2 ha sido estudiada por varios 
autores1,2,14,15,16. En sus trabajos señalan para este compuesto una máxima 
capacidad de almacenamiento en torno a 3 átomos de H por fórmula unidad, si 
C14 C36 C15 
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bein, las evidencias experimentales indican que la capacidad de acumulación 
del ZrCr2 está en torno a  3.8 átomos de H/f.u.a  
También ha sido estudiada durante las últimas décadas la estabilidad 
termodinámica de los hidruros ZrCr2Hx,1,17,18,19,20 habiéndose demostrado que 
poseen la estabilidad óptima para ser utilizados en condiciones de presión y 
temperatura cercanas a la estándar. 
Debido a estas buenas propiedades y a la rápida difusión del H en este 
compuesto intermetálico, el ZrCr2 también puede jugar un importante papel 
como catalizador en conglomeradosa de materiales ligeros con alta capacidad de 
acumulación como es el caso del Mg.21,22 
Con todo ello, el ZrCr2 no posee mejores propiedades de acumulación y 
termodinámicas que otros compuestos más baratos y ligeros. Sin embargo, el 
hecho de que presente polimorfismo resulta interesante a la hora de analizar la 
dependencia entre la estructura cristalina, concretamente las fases de Laves 
hexagonales C14 y C36, y cúbica C15, con las propiedades de absorción y 
termodinámicas de sus respectivos hidruros.23 Esto es, en definitiva, el objetivo 
de este último capítulo de Tesis (hasta donde nosotros conocemos, hay muy 
pocos estudios en los que se haya considerado separadamente las fases de 
Laves hexagonal y cúbica a la hora de determinar la estabilidad de los hidruros 
ZrCr2Hx17. Además, existen dudas objetivas respecto a la identificación de las 
fases de Laves que se hacen en dichos estudios ya que toman un rango de 
estabilidad para las fases C14 y C15 actualmente no aceptado, sin considerar en 




5.2.1    SINTESIS DE FASES. CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL 
 
Como ha sido probado en el Capítulo 4 de esta Tesis Doctoral, en muestras de 
ZrCr2 aleadas en horno de arco coexisten las tres fases de Laves C14, C36 y C15, 
termodinámicamente estables a alta, intermedia y baja temperatura, 
respectivamente. Estas fases aparecen en diferentes proporciones en las 
muestras dependiendo de diferentes factores.b 
                                                 
a Este  valor puede ser considerado alto, pero bajo el punto de vista de la capacidad de 
acumulación por unidad de masa de material acumulador (~1.8%) no podría decirse lo mismo. 
Metales ligeros como el Mg llegan a alcanzar cifras entorno al ~7.6%. Sin embargo, para que el 
MgH2 pueda ser utilizado en aplicaciones prácticas se necesita superar dos serias dificultades, 
una de ellas es su alta estabilidad termodinámica, y la otra, su pobre comportamiento cinético 
en los procesos de absorción y desorción.  
b En el Capítulo 4 se analizaron factores como la temperatura de la aleación, el tiempo de 
extinción del arco eléctrico, la atmósfera del horno de arco, etc. 
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A la hora de estudiar las propiedades de acumulación y termodinámicas 
de los hidruros ZrCr2Hx basados en las fases hexagonales (C14/C36) y cúbica 
(C15) de Laves, se sintetizaron muestras según dos de los métodos expuestos en 
dicho Capítulo 4. La fase hexagonal se obtuvo aleando una muestra de ZrCr2 en 
el horno de arco bajo  una corriente de 80 A, y un tiempo de extinción de ~1 s 
(muestra ZC_80_1). La fase cúbica C15 se obtuvo tras realizar un recocido de 
1540 K y 3 h a una muestra de ZrCr2 aleada bajo condiciones estándar (muestra 
del tipo ZrCr2_1540_3). 
Para una mayor claridad, a partir de aquí, la muestra obtenida 
directamente del horno de arco (aleada a 80 A) se denominará hexagonal, ya que 
está formada mayoritariamente por una mezcla de fases C14 y C36. La obtenida 
después del tratamiento de recocido se denominará cúbica ya que sólo posee 
fase cúbica C15. 
 Las dos muestras se caracterizaron mediante SEM, EDX y XRD. El 
análisis SEM de imagen (SE y BSE) indicó que ambas poseían similar 
morfología, caracterizada por multitud de grietas y microporos, aunque con 
mayor presencia en la aleación sin recocer. En ninguna de las aleaciones se 
detectaron partículas o fases diferentes a la matriz (ZrCr2) que no fuesen los 
típicos crecimientos dendríticos de alto contenido en  Zr ya descritos y 
analizados en el Capítulo 3. Los resultados de caracterización mediante EDX de 
estas dos aleaciones se indican en las Tabla 5.1. El difractograma de la muestra 
cúbica es equivalente al de la Figura 4.4.a, y el de la hexagonal está representado 
en la Figura 4.5.b, ambos del Capítulo 4. Los resultados del análisis cuantitativo 




Zr (% at.) Cr (% at.) Zr (% at.) Cr (% at.) 
ZrCr2 (matriz) 33.9 (8) 66.1 (8) 33.8 (8) 66.2 (8) 
 
Tabla 5.1: Composición de Zr y Cr en las muestras hexagonal y cúbica. 
  
muestra fase de Laves (% peso) 
param. red 




(P63/mmc) 54 (2) 
a = 0.5111 (1) 
c = 0.8277 (1) 11.2 
C36 
(P63/mmc) 40 (2) 
a = 0.5106 (3) 
c = 1.6603 (9) 14.8 hexagonal 
C15 
(F d 3  m) 6 (3) a = 0.7211 (1) 14.2 
7.09    5.62   1.16 
cúbica 
C15 
(F d 3  m) 100 (2) a = 0.7207 (1) 9.33 14.0   11.3   1.85 
 
Tabla 5.2: Resultados del análisis cuantitativo mediante el método Rietveld de las 
aleaciones hexagonal y cúbica. 
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Según lo indicado en la Tabla 5.2, la muestra hexagonal posee un 94% de 
fases hexagonales (54% de C14 y 40% de C36) y un 6% de fase C15. La muestra 
cúbica únicamente está formada por fase de Laves C15.  
 
5.2.2    HIDRUROS BASADOS EN FASES DE LAVES. PREPARACIÓN Y 
CARACTERIZACIÓN 
 
5.2.2.1    PREPARACIÓN DEL MATERIAL 
 
Habiendo obtenido los dos tipos de muestras con una estructura cristalográfica 
bien definida (hexagonal y cúbica), el siguiente paso fue preparar el material 
para formar sus respectivos hidruros. El proceso de preparación siguió las 
etapas indicadas en la Sección 2.2.2 de esta Tesis: (1) molienda manual en 
mortero de ágata; (2) tamizado hasta 150 µm; (3) introducción del material en el 
reactor y purgas del sistema; y (4)  activaciones. 
 Las activaciones previas al proceso de hidrogenación para cada una de 
las muestras consistieron en tres ciclos consecutivos de absorción-desorción de 
hidrógeno. La absorción de H2 se realizó a ~650 K a una presión de 1.8·105 Pa, 
hasta alcanzar el equilibrio.c La desorción consistió en la extracción del H2 del 
del hidruro en vacío dinámico y a la misma temperatura. 
 La Figura 5.2 muestra uno de los ciclos del proceso de activación en una 
















Figura 5.2: Evolución de la presión y temperatura en uno de los ciclos del proceso de activación 
previos a la formación de los hidruros. 
 
                                                 
c
 Ver Capítulo 2, Sección 2.2.2.3 




























5.2.2.2    FORMACIÓN DE HIDRUROS ZrCr2Hx BASADOS EN LAS FASES DE 
LAVES HEXAGONAL Y CÚBICA 
 
Con vistas a conocer la máxima concentración de H en cada una de las muestras 
a temperatura y presión cercanas a la estándar (capacidad de acumulación en 
condiciones estándar), y también si durante el proceso de formación del hidruro 
se producen cambios de fase, variaciones de los parámetros estructurales en el 
material acumulador, o posibles segregaciones de alguno de sus elementos 
constituyentes, se procedió a realizar una hidrogenación del material hasta 
conseguir una máxima concentración de H, caracterizando, posteriormente, su 
estructura. 
 
Hidruro hexagonal  
 
Por motivos de simplificación y claridad, a partir de ahora a este hidruro lo 
denominaremos (ZrCr2Hx)hex. 
Realizadas las activaciones en la muestra hexagonal, y con el material y el 
reactor libre de hidrógeno, a una temperatura de 296 K, se introdujo H2 en la 
cámara de reacción a una presión de 1,6·105 Pa. La muestra absorbió hidrógeno 
hasta alcanzar el equilibrio a la presión de 2,05·104 Pa. Con esta variación de 
presión y considerando una fluctuación de la temperatura ambiente durante el 
proceso comprendida entre 294 K y 300 K, aplicando la Ecuación 2.2 
(Capítulo 2) se obtuvo un valor de concentración para el hidruro de x = 2.94 (3) 
(ZrCr2H2.94). 
 Con el objetivo de impedir la salida de hidrógeno del material y poder 
caracterizar el hidruro formado, se pasivó la muestra antes de su extracción del 
reactor introduciendo aire de forma controlada en la cámara.  
 
Hidruro cúbico  
 
A partir de ahora a este hidruro se le denominará (ZrCr2Hx)cub. Del mismo que 
en la muestra hexagonal, se realizaron tres activaciones del material previas al 
proceso de hidrogenación. Bajo una presión inicial de 1.7·105 Pa y a la 
temperatura de 299 K, la muestra absorbió hidrógeno hasta llegar a una presión 
de equilibrio de 2.1·104 Pa. Con estos valores, y considerando una variación de 
la temperatura ambiente durante el proceso comprendida entre 295 K y 297 K, 
la concentración máxima para este hidruro fue de x = 3.00 (3) (ZrCr2H3.00) . 
 Al igual que en el caso anterior, el hidruro fue pasivado 
intencionadamente para su posterior caracterización. 
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Con los resultados anteriores, tomando para ambos hidruros una 
ocupación intersticial de 3 átomos por fórmula unidad de ZrCr2, y considerando 
que sólo están ocupados los huecos intersticiales de tipo g (A2B2) (Fruchart y 
colab.24), la ocupación de H en este tipo de sitio resulta, aproximadamente, del  
25%.  
 
5.2.2.3    CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL DE LOS HIDRUROS 
 
Las Figuras 5.3.a y 5.3.b muestran los difractogramas XRD en polvo 





























Figura 5.3: Difractogramas correspondientes a los hidruros: a) (ZrCr2Hx)hex y b) (ZrCr2Hx)cub. En 
la figura, la letra H detrás de la correspondiente fase de Laves, indica que los picos 
corresponden a una fase hidrogenada. 
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A la hora de ajustar los datos experimentales en ambos difractogramas se 
tuvieron en cuenta las fases de Laves C14, C36 y C15 hidrogenadas y no 
hidrogenadas. La posición de los picos de Bragg indican que los hidruros  
(ZrCr2Hx)hex y (ZrCr2Hx)cub poseen la misma estructura que sus respectivos 
compuestos ZrCr2 hexagonal y cúbico pero con un significativo aumento de  su 
parámetro de red, estando este resultado en acuerdo con el obtenido por otros 
autores.1,25,26 Por razones ya comentadas en el Capítulo 4, tras la comparación de 
las intensidades de los picos mas significativos de las fases hexagonales y 
cúbica del difractograma de la Figura 5.3.a, con las de la Figura 4.5.b, a nivel 
cualitativo, puede asegurarse que la muestra hidrogenada posee mayor 
abundancia de fases hexagonales que la muestra sin hidrogenar. Un último 
resultado que se extrae de los dos difractogramas de la Figura 5.3 es que no 
indican efectos de segregación en el compuesto debidos a la absorción de 
hidrógeno durante los procesos de activación (623 K), en contra de lo afirmado 
por otros autores19. En un estudio calorimétrico realizado sobre el sistema 
ZrCr2-H2, los citados autores concluyeron que a temperaturas comprendidas 
entre 330 K y 530 K, el ZrCr2 se descomponía parcialmente provocando 
segregación de Zr en la superficie, con un valor de concentración comprendido 
entre el 2% y el 4%. Es conveniente indicar que con estos valores, aun 
suponiendo que en nuestras muestras existiesen segregaciones de Zr y no 
hubiesen sido detectadas, sus efectos serían irrelevantes en cuanto a el valor de 
concentración de H en los hidruros se refiere. 
La Tabla 5.3 muestra los resultados obtenidos del análisis cuantitativo 
mediante el método Rietveld de los dos difractogramas de la Figura 5.3. 
 
muestra fase de Laves (% peso) 
param. red 




(P63/mmc) 1 (3) 
a = 0.5112 (2) 
c = 0.8379 (3) 29.9 
C36 
(P63/mmc) 4 (3) 
a = 0.5136 (5) 
c = 1.687 (2) 36.5 
C15 
(F d 3  m) 3 (3) a = 0.7226 (1) 27 
C14-H 
(P63/mmc) 60 (2) 
a = 0.5394 (1) 
c = 0.8818 (1) 12.1 
C36-H 
(P63/mmc) 24 (3) 
a = 0.5392 (1) 




(F d 3  m) 8 (3) a = 0.7633 (1) 11.5 
10.2     7.96     1.86 
C15 
(F d 3  m) 4 (2) a = 0.7235 (2) 35.5 ZrCr2H3.0 
 C15-H 
(F d 3  m) 96 (2) a = 0.7644 (1) 7.38 
10.1      8.07    1.82 
 
Tabla 5.3: Resultados del análisis cuantitativo mediante el método Rieteveld de las 
                       aleaciones (ZrCr2Hx)hex y (ZrCr2Hx)cub. 
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Los factores de Bragg, parámetros de acuerdo y de bondad indican un 
buen ajuste de los datos. Los valores de abundancias de la tabla indican que la 
mayor parte de las muestras ha sido hidrogenada (~92% de la muestra hexagonal 
y el ~96% de la cúbica), y también, que la proporción de las fases hexagonales en 
la muestra sin hidrogenar (hexagonal) (94%) es similar a la de la muestra 
hidrogenada (ZrCr2Hx)hex (~92%). Sin embargo, entre estas muestras existe un 
cambio de abundancia significativo de la fase C36 (del 40% al 28%), lo que 
sugiere que el proceso de hidrogenación puede inducir cambios en las 
abundancias de las fases dependiendo de la estructura cristalográfica. 
En lo que respecta a las proporciones entre las fases hexagonal y cúbica, 
estos últimos resultados están en acuerdo con los publicados por Pebler y 
Gulbransen1 y Kuranaka y colab.30; sin embargo, son contrarios a los publicados 
por Imoto y colab.20, que aseguran observar cambios en las proporciones de 
dichas fases tras el proceso de formación de hidruros en el compuesto.  
Los parámetros de red de la Tabla 5.3 son notablemente superiores a los 
de las muestras no hidrogenadas. La desviación de las posiciones de los picos 
hacia valores angulares más bajos en los difractogramas indican un incremento 
relativo del 5.3% para el parámetro de red de la fase de Laves C15 en los dos 
tipos de muestras, del 5.2% para los parámetros de red de la fase de Laves C14 
y del 4.7% y 4.2% para los parámetros de red a y c, respectivamente, de la fase 
de Laves C36. 
 
5.3 TERMODINÁMICA DE LOS HIDRUROS ZrCr2Hx. EL 
SISTEMA ZrCr2-H 
 
En el estudio de las propiedades termodinámicas de los hidruros (ZrCr2Hx)hex y 
(ZrCr2Hx)cub se obtuvieron cuatro curvas características PCT a T1 = 348 K, T2 = 373 
K, T3 = 398 K y T4 = 423 K, en procesos de absorción y desorción, en un rango de 
presiones comprendido entre 10 Pa y 106 Pa, sin ser detectados efectos de 
histéresis en ninguna de ellas. 
Previo a la toma de datos en el proceso de absorción, se realizaron tres 
activaciones del material en las mismas condiciones que las indicadas en el 
apartado anterior. 
Las Figuras 5.4.a y 5.4.b muestran las características PCT de absorción 
para las muestras hexagonal y cúbica respectivamente. 
En el rango de concentraciones comprendido entre x=0.25 y x=1 se 
observa para las ocho curvas PCT el típico comportamiento de las solución 
sólida de hidrogeno en la red metálica (fase α). En el rango comprendido entre 
x=1.3 y x=2.4 se observa también una región de plateau con una ligera pendiente; 
esta región corresponde a la zona de transformación desde la fase α hasta la fase 
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hidruro (fase β). Para concentraciones mayores a x=2.4 se observa un evidente 
cambio de tendencia en la curva indicando la transformación completa a la 







































Figura 5.4: Curvas PCT correspondientes al sistema  ZrCr2-H 
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En el rango de temperaturas analizadas, las presiones de plateau son 
mayores para la fase cúbica que para la fase hexagonal (como ejemplo, ver 
gráfica interna de la Figura 5.4.a). Esto significa, desde un punto de vista 
cualitativo, que el hidruro (ZrCr2Hx)hex sería más estable que el cúbico 
(ZrCr2Hx)cub. También, para ese rango de temperaturas, las curvas PCT 
correspondientes a la muestra con fase cúbica poseen menor pendiente en su 
plateau que las correspondientes a la muestra con fases hexagonales, lo que 
sugiere una menor homogeneidad en ésta última muestra. 
 Los parámetros termodinámicos de cada uno de los hidruros fueron 
obtenidos mediante las ecuaciones de Van’t Hoff (Ecuación A2.2 del 
Anexo 2). Debido a la ligera pendiente en la zona de plateau, a la hora de aplicar 
la ecuación de Van’t Hoff se tuvieron en cuenta diferentes valores de 
concentración para los mismos (x=1.25, 1.5, 1.75 y 2).d La Figura 5.5 muestra las 
representaciones de Van’t Hoff pertenecientes a cada uno de los hidruros. De 
dichas representaciones, los valores promedio de la entalpía para los hidruros 
hexagonal y cúbico resultaron: ∆fHhex = -21.0 ± 0.8 kJ/molH y ∆fHcub = -18.6 ± 0.6 
kJ/molH. El error corresponde a las desviaciones estándar, y su reducido valor 










Figura 5.5: Representaciones de Van’t Hoff para las curvas PCT del sistema ZrCr2-H. La 
linealización se realizó mediante el método de mínimos cuadrados. 
                                                 
d
 Cuando en las curvas PCT no existe un rango de composiciones con un claro plateau, sino que, 
por el contrario, la presión de equilibrio crece ligeramente con la composición, resulta arbitrario 
elegir qué valor de x es el adecuado para calcular la entalpía y entropía de formación. 
Considerando que los valores de  ∆Hα→β como de  ∆Sα→β no se desvían más del 10% después de 
tomar valores extremos de x en la región de plateau, se ha optado por elegir cuatro valores de 
composición repartidos uniformemente a lo largo de esta región, y calcular las variaciones de 
entalpía y entropía a partir de ellos, para obtener así, un valor promedio de cada una de estas 
dos variables termodinámicas. 
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A partir de las mismas representaciones de Van’t Hoff, se obtuvieron 
unos valores promedio de la entropía de formación de: ∆fShex = -48 ± 5 J/KmolH y 
∆fScub = -45 ± 2 J/KmolH, valores muy similares para ambas fases. Este último 
resultado es previsible ya que el H ocupa preferencialmente el mismo tipo de 




5.4.1    VARIACIÓN DEL PARÁMETRO DE RED CON LA 
CONCENTRACIÓN EN LAS FASES DE LAVES 
 
Por lo indicado en la literatura, en condiciones similares de presión y 
temperatura a las consideradas en este trabajo, prácticamente no existen 
discrepancias respecto al máximo valor de concentración de hidrógeno para el 
hidruro ZrCr2Hx.14,19,27. Para estos valores de concentración (x ≈ 3), el incremento 
del parámetro de red en las fases de Laves hidrogenadas obtenido en este 
estudio coinciden también con los aportados por otros autores.28 
Por otra parte, Dorogova y colab.29 indican en sus trabajos que para el 
compuesto intermetálico ZrCr2 el incremento de volumen de la celda primitiva 
en las fases de Laves está en torno a (~2.8 ± 0.2)·10-3 nm3/at.H. Esta variación de 
volumen no es lineal y tiende a decrecer según el valor de concentración de H 
aumenta, siendo este hecho mas evidente en la fase hexagonal que en la cúbica. 
Para idénticos valores de concentración Kuranaka y colab.30 han encontrado que 
el cambio la expansión de la celda primitiva es algo mayor en la fase cúbica que 
en la hexagonal.e 
En nuestro estudio, el hidruro (ZrCr2H3.00)cub resulta tener un parámetro 
de red de a=0.7644 (1) nm (Tabla 5.3), por lo que celda unidad ha experimentado 
un cambio de volumen respecto a la original (a = 0.7207 (1) nm, -Tabla 5.2-) de 
ΔV= 72.46·10-3 nm3; teniendo en cuenta que la celda unidad de la fase C15 tiene 
24 átomos (8 at. Zr y 16 at. Cr), lo que supone 8 fórmulas unidad, el número de 
átomos de H en dicha celda será de 24, por lo que la expansión de volumen por 
átomo de H en el hidruro cúbico resulta de (3.02 ± 0.01)·10-3 nm3/at.H. Con los 
mismos razonamientos se llega a que en el hidruro hexagonal (ZrCr2H2.94)hex el 
cambio de volumen en la celda unidad debido a la concentración de hidrógeno 
es de ΔV=32.96·10-3 nm3; en este caso existen 4 fórmulas AB2 por celda unidad 
(12 = 4 at. Zr + 8 at. Cr), lo que, para el valor de concentración de x = 2.94, 
supone 11.76 at. H/ celda unidad, provocando una expansión de volumen de 
                                                 
e Dichos autores se basan para este resultado en que la fase hexagonal C14 dispone de una 












































(2.80±0.01)·10-3 nm3/at.H.f Por lo que estos valores concuerdan con los hasta 
ahora publicados, a la vez que confirman los resultados de Kuranaka y colab.30 
indicando una mayor expansión de volumen por átomo de H en la estructura 
cúbica que en la hexagonal.  
En las Figuras 5.6.a y 5.6.b se comparan los parámetros de red de los 
hidruros ZrCr2Hx basados en fases de Laves versus concentración de H, 
obtenidos en nuestras medidas con los previamente publicados por otros 





























Figura 5.6: Variación del parámetro de red con la concentración de H: a) (ZrCr2Hx)hex; 
b) (ZrCr2Hx)cub. Los datos representados mediante un círculo hueco corresponden a 
nuestras medidas. 
 
                                                 
f Para la estructura C36 son extrapolables los resultados de la estructura C14. 
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Las gráficas anteriores indican que la concentración de hidrógeno que se 
obtuvo para las dos muestras coincide con el incremento del parámetro de red 
que experimentan las fases de Laves en dichas muestras. En las tres gráficas 
puede observarse un cambio de pendiente en la evolución del parámetro de 
red, concretamente, entre los valores de concentración x≈1 y x≈3. Este efecto 
podría estar originado como consecuencia de la transformación de primer 
orden que se produce en las muestras al pasar de solución sólida a fase hidruro. 
Como se verá posteriormente, los valores de concentración x≈1 y x≈3 marcan los 
límites de separación entre la solución sólida e hidruro en el compuesto ZrCr2. 
 Finalmente, indicar que atendiendo a los resultados de la Sección 5.2.2.3, 
puede asegurarse que en ambos hidruros no se aprecian cambios notables en la 
proporción de fases de Laves respecto a los materiales de partida ya que la 
suma de abundancias de las fases hexagonales (C14 y C36) permanece 
prácticamente inalterable. Únicamente es reseñable un aumento de la fase 
hexagonal C14 en el hidruro (ZrCr2Hx)hex respecto a la muestra hexagonal. Este 
hecho vendría a confirmar la regla de Miedema32, que establece que cuanto más 
estable es el compuesto intermetálico, menor es la estabilidad de su 
correspondiente hidruro.  
 
5.4.2    PRESIÓN DE DISOCIACIÓN Y ESTABILIDAD DE LOS HIDRUROS 
BASADOS EN FASES DE LAVES 
 
Hasta donde nosotros conocemos, actualmente existen tres estudios sobre la 
estabilidad termodinámica de los hidruros ZrCr2Hx basados en medidas 
PCT.1,19,20 Con fines de poder comparar los resultados de estos estudios con los 
aportados en esta Tesis, se ha elaborado la Tabla 5.4. En esta tabla se indica, de 
forma aproximada, la presión de disociación (Pplateau) para una misma isoterma 
(T=423 K) y el rango de concentración correspondiente a la zona de plateau 
(existencia de solución sólida α y fase hidruro β). 
 
autores fase Pplateau (Pa) (T=423 K) 
límites de la zona de plateau 
(nH/nM) 
xα                               xβ 
Pebler y colab.1 C14 ~ 77000         ~1.3                           ~2.4 
Krupenchenko y colab.19 sin especificar ~108000         ~1.3                           ~2.3 
Imoto y colab.20 C15 + C14 ~96000         ~1.3                           ~2.3 
C14 + C36 ~90000         ~1.3                           ~2.4 Tesis Doctoral C15 ~104000         ~1.3                           ~2.4 
 
Tabla 5.4: Valores de la presión de disociación y límites de concentración de la solución sólida α 
y fase hidruro β aportados por los diferentes autores y en este trabajo de Tesis. 
 
 A pesar de que la mayoría de los autores no especifican las proporciones 
de fases de Laves en las muestras utilizadas en sus estudios y, por lo tanto, es 
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arriesgado establecer comparaciones entre los resultados de la tabla anterior, si 
se observa que en muestras en las que sólo se consideran fases hexagonales de 
Laves la presión de disociación es menor que en las que sólo existe, o bien, 
coexiste junto a dichas fases hexagonales, la fase cúbica C15.g Este resultado está 
de acuerdo con los obtenidos en este trabajo de Tesis. Por lo tanto, podemos 
afirmar que la presión de disociación de los hidruros ZrCr2Hx tiene una 
evidente dependencia estructural. Esta afirmación contradice lo que sostienen 
algunos autores30, sugiriendo que apenas existen diferencias en la presión de 
equilibrio de los hidruros del compuesto ZrCr2Hx con fase de Laves hexagonal y 
cúbica.  
 Por otro lado,  independientemente de las fases de Laves consideradas en 
los distintos estudios termodinámicos, todas las curvas PCT publicadas 
presentan ligeras pendientes en la zona de plateau dentro del rango de 
concentraciones comprendido entre x≈1.3 y x≈2.4. El que este rango sea 
prácticamente coincidente con el que marcaba el cambio de tendencia en la 
evolución del parámetro de red de las fases de Laves según su concentración de 
H en los hidruros  (ZrCr2Hx)hex y (ZrCr2Hx)cub (Figura 5.5), viene a reforzar la 
hipótesis de que en la transición de fase solución sólida a fase hidruro se 
hubiese producido una transformación de primer orden. 
 
Respecto a los valores correspondientes a las entalpías de formación para 
ambos tipos de hidruro, indicar que son similares a los publicados por otros 
autores: ∆fH= -19.6 kJ/molH18, ∆fH= -20 kJ/molH19, y ∆fHhex= -22 kJ/molH y 
∆fHcub= -19 kJ/molH17, obtenidos mediante medidas calorimétricas, y 
∆fH= -23 kJ/molH1, ∆fH= -22.9 kJ/molH19 y ∆fH= -23 kJ/molH20, mediante medidas 
PCT (en particular los de Andreev y colab.17 que también realizan su estudio 
para los dos tipos de fases de Laves separadamente). Con estos resultados 
puede afirmarse que el hidruro hexagonal (ZrCr2Hx)hex es mas estable que el 
cúbico (ZrCr2Hx)cub. 
Un resultado similar ha obtenido Johnson, J.R.33 al estudiar las 
propiedades termodinámicas de los hidruros TiCr1.85Hx basados en fases de 
Laves, obteniendo ∆fH= -13 kJ/molH para la fase C14 y ∆fH= -9 kJ/molH para la 
fase C15. Esto podría ser considerado como un ejemplo de la regla inversa de la 
estabilidad de fases de Miedema32. En los sistemas Ti-Cr y Zr-Cr la fase C15 es 
la única estable a temperatura ambiente lo que implica que el hidruro con fase 
cúbica debería ser menos estable que el de fase hexagonal. 
                                                 
g  Aunque Krupenchenko y colab. no hacen referencia concreta a ninguna fase de Laves, por el 
método de preparación de las muestras en su trabajo, podemos deducir que en ellas han de 
existir las fases hexagonales y cúbica. 
 292 




















La entalpía de formación de un hidruro puede ser correlacionada con el 
volumen del hueco intersticial ocupado por el H34. Basado en un modelo de 
esferas rígidas, el radio (Rs) de un hueco intersticial de tipo A2B2 resulta:33  
 
Rs = 7.447·10-2·a (fases C14 y C36)    (5.1) 
Rs = 5.266·10-2·a (fase C15)      (5.2) 
 
Donde a representa el parámetro de red de cada una de las estructuras (con el 
fin de evitar incertidumbres, en este trabajo se ha tomado como parámetro de 
red el del compuesto intermetálico ZrCr2, en vez del de un hidruro para un 
determinado valor de concentración x). La Tabla 5.5 indica los valores de los 
radios de los huecos intersticiales según el modelo de esferas rígidas, los 
volúmenes intersticiales y las entalpías de formación de los hidruros basados en 
fases de Laves de los compuestos ZrCr2 y TiCr2. 
 
hidruro phase Rs (Å) Vinterstitial (Å3) ∆fH (kJ/molH) 
C14 0.3806 0.2309 -21.0 (8) ZrCr2Hx C15 0.3795 0.2289 -18.6 (6) 
C14 0.3674 0.2077 - 13 TiCr1.85Hx C15 0.3655 0.2045 - 9 
 
Tabla 5.5: Valores del radio y volumen intersticiales para las estructuras hexagonal y cúbica de 
los compuestos ZrCr2  y TiCr1.85. 
 
 La Figura 5.7 relaciona el volumen intersticial con la entalpía de 

















Figura 5.7: Relación entre el volumen intersticial y la entalpía de formación de hidruros basados 
en fases de Laves. 
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Según la gráfica anterior la estabilidad de los cuatro hidruros siguen el 
orden: |∆fHtccub|<|∆fHtchex|<|∆fHzccub|<|∆fHzchex|, el mismo en el que aumentan 
los volúmenes intersticiales 0.2045·10-3 nm3 <0.2077·10-3 nm3 < 0.2289·10-3 nm3 
< 0.2309·10-3 nm3. Por lo tanto, a mayor hueco intersticial, mayor estabilidad del 
hidruro. Esta regla es válida de forma general y hemos podido comprobarla con 
compuestos de tipo ZrM2 (M = V, Mn, Cr y multicomponentes) relacionando en 
ellos el volumen del hueco intersticial tetraédrico con la presión de plateau de su 
hidruro correspondiente.h La Figura 5.8 indica a modo cualitativo una relación 
de tipo exponencial decreciente, según la cual la presión de plateau decaería con 
el aumento del volumen intersticial. 
 Los valores de la Figura 5.8 han sido obtenidos a partir de características 
isotermas a 303 K, o aplicando la Ecuación A2.2 (Anexo 2), sobre datos 
publicados en las referencias bibliográficas: TiMn2 [35]; ZrMn2 [18]; 
Zr0.8Ti0.2MnFe [36]; TiCr1.85 [37, 33, 38]; Zr(V0.6Mn0.2Ni0.8)2.4 [39]; ZrFe2 [2]; y 
Zr(FexMn1-x)2 [2].i  Por lo que se observa en ambas gráficas, al alear Zr con otros 
elementos de transición, cambia drásticamente el volumen de los huecos 
intersticiales respecto a los del ZrCr2, elevando la presión de equilibrio de los 














Figura 5.8: Representaciones Pequi= f(Vintersticio) en fases de Laves basadas en ZrM2: a) hexagonal; 
C14; b) cúbica C15. 
 
                                                 
h Los compuestos intermetálicos del tipo ZrM2 son ricos en un mismo tipo de huecos 
intersticiales (tetraédricos), pero es sabido que, según el tipo de átomos que forman el 
compuesto, su parámetro de red puede aumentar o disminuir considerablemente. Esta 
variación de volumen de la celda primitiva se traduce en un cambio de los volúmenes 
intersticiales y, consecuentemente, en una variación de la presión de equilibrio del hidruro. 
i Con el fin de ampliar el rango de datos de los gráficos de la Figura 5.8, tanto para las fases 
hexagonales como para la cúbica, también se han introducido valores correspondientes a 
compuestos multicomponentes basados en Ti-Mn y el compuesto intermetálico ZrCr2. 
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Los valores de la entropía de formación obtenida en nuestro estudio para 
las fases hexagonales y cúbica de Laves son ligeramente menores que los 
obtenidos en publicaciones anteriores: ∆fS = -54.5 J/KmolH19, ∆fS = -54.3 
J/KmolH20, ∆fS = -59 J/KmolH1. Este hecho puede explicado si se tiene en cuenta 
que esta variable termodinámica puede depender del valor de la proporción de 
Cr y Zr en el compuesto intermetálico, y también, del valor de la concentración 
de H (todas las curvas PCT correspondientes a nuestras muestras poseen 
regiones de plateau con una ligera pendiente, por lo que sería asumible una 
moderada dependencia de la entropía de formación respecto a la concentración 
de H; los valores de entropía ofrecidos en este estudio representan los 
promedios obtenidos del conjunto de Plots de Van’t Hoff de la Figura 5.5 -desde 
x=1.25 hasta x=2-). Con ello, unido a que en los valores publicados por los otros 
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REALIZACIONES Y CONCLUSIONES GENERALES 
 
 
1. Se ha desarrollado y puesto a punto un horno de arco que ha 
permitido alear compuestos intermetálicos con diferentes condiciones 
de preparación. Con este horno se ha conseguido controlar: el tipo de 
atmósfera en la cámara del horno (generalmente Ar, también 
atmósferas con presiones parciales de Ar y H2, y atmósferas con aire); 
la corriente del arco eléctrico (y por lo tanto la temperatura de las 
aleaciones); el ritmo de enfriamiento de las muestras (variando los 
tiempos de extinción del arco eléctrico); los tiempos de aleación; y, 
por último, la posición de las muestras. 
 
2. Se ha desarrollado y propuesto un nuevo método alternativo de 
preparación de probetas frágiles para caracterización mediante TEM. 
Es destacable de este método la técnica utilizada en el adelgazamiento 
de las probetas previo a la etapa de electropulido. 
 
3. Se han analizado diferentes zonas del diagrama de fases binario 
Zr-Cr. De dicho análisis son destacables: a) la propuesta de un nuevo 
valor para el límite inferior de solubilidad del compuesto ZrCr2 (32.5 
(8)% at. Zr); b) el descubrimiento de una nueva fase metaestable de 
composición en torno a la estequiométrica, con estructura fcc y 
parámetro de red de 0.817 nm (la formación de esta fase ha sido 
explicada en base a la reacción metatéctica βZrCr2 ↔ L + αZrCr2 del 
diagrama de fases); c) El hallazgo del óxido Zr3Cr3O0.5. Este óxido 
afecta significativamente a la aparición de polimorfismo en el 
compuesto ZrCr2 a temperatura ambiente. 
 
4. Se ha demostrado que en muestras de ZrCr2 preparadas en horno de 
arco bajo condiciones estándar, la abundancia de fases de Laves 
hexagonales retenidas a temperatura ambiente (~90% en peso) tiene 
relación con la zona de la muestra considerada (temperatura de la 
zona), y no con diferencias composicionales asignables a dichas 
zonas. 
 
5. Se han analizado diferentes procesos de síntesis para muestras de 
ZrCr2. Dependiendo de la temperatura a que se someta el fundido, 
del tiempo de extinción del arco y de la atmósfera empleada se 
pueden obtener muestras con una única fase de Laves o con 
diferentes proporciones de fases de Laves. Para corrientes de arco de 
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120 A y tiempos de extinción de 20 s se consigue sintetizar muestras 
con fase mayoritaria C14 (83 (2)% de C14; 14 (3)% de C36 y 3 (3)% de 
C15). Para corrientes de 65 A y tiempos de extinción de 3 min se 
obtienen muestras con fase mayoritaria C15 (93 (2)% de fase C15). 
Aleando bajo atmósfera de Ar+H2 con corrientes de arco bajas (65 A) 
se pueden conseguir, en cuanto a proporción de fase hexagonal C14 
se refiere, los mismos efectos que utilizando corrientes de arco de 120 
A (86 (2)% de C14). Estos resultados podrían tener interés a la hora de 
producir industrialmente ZrCr2 con fases de Laves bien definidas. 
 
6. Se ha realizado un estudio sobre el parámetro de red de la fase de 
Laves C15 y la estequiometría de las muestras. En dicho estudio se ha 
concluido que para valores de composición pobres en Zr el modelo de 
antisitios es satisfactorio (el Cr sustituye al Zr). Para valores ricos en 
Zr este modelo no puede ser utilizado. Sin embargo, en muestras con 
composición nominal 85% at. Zr – 15% at. Cr, en la que la fase de 
Laves C15 no se forma a partir de las hexagonales C14 y C36, el 
modelo de antisitios podría ser válido. Este hecho sugiere que entre la 
fase C15 obtenida directamente del fundido y la obtenida vía 
transformación polimórfica C14→C36→C15 existen diferencias 
estructurales. 
 
7. Mediante adición de Mm o aleando Zr-Cr con una composición 
nominal rica en Zr (36% at.) se ha conseguido disminuir la proporción 
de fases de Laves hexagonales retenidas en las muestras a 
temperatura ambiente. La causa de que estos factores influyan en la 
cinética de la transformación polimórfica C14→C36→C15 es la 
eliminación del oxígeno presente en la matriz de las aleaciones, bien 
por reacción con los elementos base del Mm, o bien, favoreciendo la 
formación del óxido Zr3Cr3O0.5. 
 
8. Se ha analizado la microestructura de las muestras de ZrCr2 mediante 
la técnica TEM (BF, DF y difracción) detectando las tres fases de 
Laves en ellas. A su vez, se ha confirmado la existencia de 
polimorfismo en el material obtenido directamente del horno de arco. 
También, esta técnica ha permitido analizar los defectos 
microestructurales propios de estas fases, como son: las dislocaciones, 
las faltas de apilamiento, las maclas y las micromaclas. 
 
9. Mediante TEM se ha conseguido determinar para los cristales de 
ZrCr2 la dirección de los planos donde se forman las faltas de 
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apilamiento (plano basal (0 0 0 1) para las fases C14 y C36), los planos 
de macla (juntas de frontera {1 1 1}1/{1 1 1}2 según direcciones del tipo 
Σ3(<1 1 0>|70.53º), o las cristalográficamente equivalentes <1 1 0>/ 
<1 1 4>|70.53º), y micromaclado del tipo{1 1 1}<1 1 2>. También se han 
encontrado fronteras de grano del tipo {1 1 1}1/{1 1 5}2. 
 
10. Se ha realizado un extenso estudio mediante la línea de perfil (DRX) 
en muestras recocidas y sometidas a molienda mecánica. En este 
estudio se han considerado tres métodos de análisis diferentes. Los 
resultados relativos al tamaño de grano y deformación son 
consistentes para dichos métodos. También, con este estudio se han 
podido cuantificar la densidad de dislocaciones en las muestras 
(~15·1013 m-2 para aleciones sin moler y 81·1013 m-2 y 984·1013 m-2, para 
molidas durante 10 y 30 min, respectivamente), así como la 
probabilidad de encontrar micromaclas en ellas (β=0.029). Los 
resultados de estos análisis obtenidos mediante la línea de perfil son 
consistentes con los de TEM. 
 
11. En base al modelo geométrico de desplazamientos por cizalla, se ha 
propuesto un mecanismo de transformación polimórfica 
C14→C36→C15 en muestras de ZrCr2. Según dicho mecanismo, la 
transformación se encontraría impedida por la presencia de O en la 
matriz de las aleaciones. La transformación total de fase hexagonal a 
cúbica requiere de tratamientos de recocido lo suficientemente 
energéticos para poder activar de nuevo las dislocaciones que 
quedaron ancladas durante el proceso de enfriamiento (~1373 K para 
muestras en las que, bien por la aparición del óxido Zr3Cr3O0.5, o bien 
por la adición de Mm se habría reducido o eliminado el O en la 
matriz, y ~1540 K para el resto de aleaciones). La fase C15 crecería 
mediante micromaclado según la familia de direcciones <1 1 1> 
partiendo del plano basal de las estructuras hexagonales C14 y C36. 
 
12. El análisis TEM de una aleación sin recocer con composición nominal  
85% at. Zr – 15% at. Cr permitió detectar efecto de micromaclado en 
la fase ZrCr2 de esta muestra. Este importante hecho (según lo 
indicado en el diagrama binario de fases Zr-Cr, para este valor de 
composición la fase C15 no ha de pasar previamente por las 
transformaciones de las fases hexagonales) indica que el 
micromaclado no es consecuencia única de la citada transformación 
polimórfica, sino que podría generarse por medio de otros 
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mecanismos: por ejemplo, los esfuerzos de origen térmico que se 
producen durante el proceso de solidificación de las aleaciones. 
 
13. Se ha realizado un estudio sobre la capacidad de absorción de H y 
estabilidad termodinámica de los hidruros ZrCr2Hx basados en las 
fases de Laves en el que se han considerado muestras con unas 
proporciones de fases hexagonales (C14 y C36) y cúbica (C15) bien 
definidas. En este estudio se ha probado que la capacidad de 
absorción de H en condiciones estándar es semejante en las dos 
estructuras y coincide con las aportadas por otros autores (x=2.94 (3) 
para la fase hexagonal (C14/C36) y x=3.00 (3) para la cúbica (C15)). 
También se ha demostrado que la entalpía de formación tiene una 
cierta dependencia estructural, resultando que el hidruro con fase de 
Laves hexagonal es mas estable que el hidruro con fase de Laves 
cúbica (∆fHhex= -21.0±0.8 kJ/molH y ∆fHcub= -18.6±0.6 kJ/molH). Respecto 
a la entropía de formación de ambos hidruros, no se ha encontrado 


































SIMBOLOGÍA, GRUPO ESPACIAL, NÚMERO Y PARÁMETROS 
ESTRUCTURALES DE LAS FASES DE LAVES C15, C14 Y C36. VALORES 
REFERIDOS A LOS PROTOTIPOS Y AL COMPUESTO ZrCr2 
 
Fase de Laves C15 
 
Sistema cristalográfico: cúbico centrado en las caras (fcc). 
Prototipo: MgCu2.  
Grupo cristalográfico: Fd 3m (n°: 227). 
Símbolo de Pearson: cF24. 
Parámetro de red del prototipo: a = 0.6990 nm. 
Parámetro de red del ZrCr2: a = 0.7205 nm. 
Posiciones de Wyckoff y multiplicidad: 
 
Átomo multiplicidad X Y Z 
Mg 8 a 0 0 0 
Cu 16 d 5/8 5/8 5/8 
 
Fase de Laves C14 
 
Sistema cristalográfico: hexagonal compacto (hcp). 
Prototipo: MgZn2.  
Grupo cristalográfico: P63/mmc (n°: 194). 
Símbolo de Pearson: hP12. 
Parámetro de red del prototipo: a = 0.5170 nm; b = 0.8500 nm. 
Parámetro de red del ZrCr2: a = 0.5102 nm; b = 0.8273 nm. 
Posiciones de Wyckoff y multiplicidad: 
 
Átomo multiplicidad X Y Z 
Zn 2 a 0 0 0 
Mg 4 f 1/3 2/3 0.063 
Zn 6 h 0.830 0.660 1/4 
 
Fase de Laves C36 
 
Sistema cristalográfico: hexagonal compacto (hcp). 
Prototipo: MgNi2.  
Grupo cristalográfico: P63/mmc (n°: 194). 
Símbolo de Pearson: hP24. 
Parámetro de red del prototipo: a = 0.4805 nm; b = 1.577 nm. 
Parámetro de red del ZrCr2: a = 0.5100 nm; b = 1.6610 nm. 
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Posiciones de Wyckoff y multiplicidad: 
 
Átomo multiplicidad X Y Z 
Mg1 4 e 0 0 0.094 
Mg2 4 f 1/3 2/3 0.844 
Ni1 4 f 0.830 0.660 1/4 
Ni2 6 g 1/2 0 0 





CARACTERÍSTICAS Presión-Composición-Temperatura (PCT) 
 
La Figura A2.1 muestra, a modo cualitativo, una familia de curvas PCT 










Figura A2.1: Curvas PCT de un hipotético  sistema M-H 
 
 Según la figura, en las curvas PCT (p. ej.: T2 = cte) se distinguen tres zonas 
según los valores de presión considerados: 
 a) Zona de bajas presiones.- En esta zona el H se encuentra disuelto en la 
matriz del metal formando una solución sólida de tipo intersticial denominada 
fase α.  El valor x0 representa el máximo de concentración de H en la solución 
sólida. 
 b) Zona de presión de equilibrio constante (zona de “plateau”).- Se caracteriza 
porque, en ella, para cada valor de concentración coexiste tanto la fase α como 
la fase hidruro (fase β). Las cantidades de ambas fases están determinadas por 
la denominada regla de la palanca. Los valores de concentración que delimitan 
esta zona son x0 y xs, donde xs representa el valor mínimo de concentración a 
partir del cual el material está formado únicamente por la fase hidruro. En esta 
zona pueden producirse en el material cambios estructurales en la matriz, como 
pueden ser el aumento considerable del volumen de la celda unidad y 
transformaciones de fase. 
 En la zona de plateau, una vez que se supera la concentración máxima de 
H en la solución sólida, comienza a formarse la fase hidruro. El sistema deja de 
comportarse idealmente ya que comienzan a aparecer interacciones H-H que 
Peq (H2) 










modifican sensiblemente la estructura de bandas del material dando origen a 
cambios estructurales como son transformaciones de fase. 
La transformación de fase α  a fase β puede escribirse: 
                                         βαβα MHHxxMH X →−+ 2)(2
1
   (A2.1) 
donde xα y xβ representan el número de moles de solución sólida e hidruro 
respectivamente. 
 Considerando las condiciones de equilibrio en esta relación (ΔG = 0), se 
llega a: 









=)/ln( 0    (A2.2) 
 
siendo P0 la presión en condiciones estándar. 
 A la expresión anterior se la denomina ecuación de Van’t Hoff, y de ella se 
desprende que tanto la entalpía y la entropía de formación del hidruro desde la 
fase α pueden expresarse en función de la presión de disociación y de la 
temperatura, variables intrínsecas a las características PCT. Aunque la entalpía 
de formación del hidruro es una función de T, su grado de dependencia con 
esta variable no es muy alto, por lo que esta última expresión puede escribirse 
como una relación lineal de 1/T: 
                                                   B
T
A
PPplateau +=)/ln( 0     (A2.3)  
En esta expresión la pendiente da el valor de la entalpía, y el corte con el eje de 
ordenadas, el valor de la entropía. 
c) Zona de altas  presiones.- En esta zona sólo existe fase β y se caracteriza 
porque a partir del valor xs, conseguir pequeños cambios en la concentración en 





DIAGRAMA DE FASES DEL SISTEMA BINARIO Zr-Cr 
 
Reproducido de: Zeng, K., Hämäläinen, M., Luoma, R A., Thermodynamic 



































ANÁLISIS DE LA LÍNEA DE PERFIL 
 
Concepto de microestructura. Efectos de tamaño y tensión 
 
El concepto de microestructura se asocia al de “imperfección cristalina”, 
considerando como imperfección, principalmente, la limitación debida al 
tamaño finito de los dominios cristalinos (dominios de coherencia)1 y la tensión 
o deformación a que dichos dominios puedan estar sometidos. La 
microestructura está muy ligada a otros tipos de defectos, que, dependiendo del 
compuesto, proceso de aleación y tratamiento, pueden estar presentes en el 
material, este es el caso de las dislocaciones (defectos lineales) y las maclas 
(defectos superficiales). Las dislocaciones forman parte de las fronteras de los 
granos, al mismo tiempo que alrededor de su núcleo, y a lo largo de toda su 
línea, someten al cristal a tensiones considerables; al mismo tiempo, las maclas 
son un tipo particular de frontera y, por lo tanto, se relacionan directamente con  
el tamaño de los dominios. Generalmente, tanto las imperfecciones debidas al 
tamaño como las debidas a la deformación no se dan en los cristales de forma 
independiente sino que unas pueden aparecer como consecuencia de las otras. 
Los efectos debidos al tamaño finito de los cristales y a la deformación 
(efectos microestructurales), unido a los efectos debidos al tamaño de la fuente, 
la divergencia y los desalineamientos del haz, etc. (efectos instrumentales), 
conforman la denominada línea de perfil de difracción (LP) de un determinado 
material (h(x)2). 
Denominando f(x) a la aportación microestructural, y g(x) a la aportación 
instrumental, la LP puede expresarse como el producto de convolución de las 
aportaciones microestructural e instrumental: 
 
     )()()( xgxfxh ∗=     (A4.1) 
   
Por lo tanto, obtener información a nivel microestructural de un 
determinado material, requiere en primer lugar conocer, además de la LP 
experimental, la aportación instrumental a dicha línea, para, poder así, 
deconvolucionar la expresión A4.1 y obtener f(x). 
                                                 
1 A partir de ahora, en esta sección, denominaremos como grano o subgrano en un material al 
domino difractante más pequeño en ese material (unidades cristalinas coherentes que difractan 
en fase). Algunas veces el grano o subgrano es denominado como cristalito (crystallite). 
Conviene, de todos modos, no confundir nunca estos términos con el de partícula. 
2 La línea de perfil h(x) también se denomina línea experimental ya que es la que se obtiene 
directamente del difractómetro. 
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Con f(x) bien definida se pueden determinar tanto el tamaño de los 
granos cristalinos como la deformación que sufren y para ello se han utilizado 
diferentes métodos de análisis. 
 
Métodos utilizados en el análisis microestructural mediante la LP 
 
Para el análisis microestructural mediante la LP se han considerado dos 
aproximaciones: una, basada en el análisis parcial o total de picos que 
conforman el patrón de difracción, y que tiene en cuenta la distribución de las 
anchuras integrales (β) de dichos picos (o los parámetros de anchura a mitad de 
altura (H))1; la otra, basada en la representación de la LP mediante series de 
Fourier2 para dos órdenes de una misma reflexión. Con la primera de estas 
aproximaciones se han utilizado dos métodos de análisis diferentes: el de 
Williamson-Hall (W-H), y el de deconvolución mediante la función Thompson-
Cox-Hastings Pseudo-Voigt (TCH-pV). Para la aproximación basada en el análisis 
de Fourier se ha utilizado el método de Warren-Averbach (W-A). En la Tabla 
A4.1 se indican los métodos utilizados en el análisis, así como sus características 
más relevantes.  
 




• Supone la LP como una convolución de funciones Lorenciana 
y Gausiana (relación parabólica), por lo que resulta más fiable 
que el mismo método considerando las hipótesis únicas 
lorenciana o gausiana.  
• Está limitado en aplicaciones que requieran conocer 
distribuciones de los parámetros microestructurales y no sólo 
un valor. 
• Es muy sencillo de aplicar. 
Distribución de las 
anchuras 
integrales (β) de 
los picos  
(o de las anchuras 
a mitad de altura 




• Supone a la LP como una convolución de funciones 
Lorenciana y Gausiana que obedece a una función 
matemática de tipo pseudoVoigt. 
• Utiliza todos los picos de la LP para el cálculo de los dos 
parámetros microestructurales. 
• Es utilizado por gran número de autores aunque, al igual que 
el W-H, está limitado para algunas aplicaciones. 
• Resulta sencillo de aplicar, sobre todo cuando se utiliza para 
ello soportes informáticos (p. ej. FULLPROF). 
Descomposición 




• Posee la ventaja respecto a los dos métodos anteriores de que 
no presupone ninguna función matemática para la LP. 
• Para su utilización obliga a disponer de dos o mas órdenes 
para una misma reflexión de Bragg. 
• Entrega distribuciones de los parámetros microestructurales, 
por lo que no se limita a ofrecer un único valor de ellos. 
• Es utilizado en análisis microestructurales que requieren una 
mayor profundidad. 
• Por su complejidad matemática, la aplicación de este método 
no resulta tan sencilla como la de los otros métodos. 
 




La Tabla A4.2 reúne los parámetros, su significado y el método en el que se 
aplican, utilizados en el análisis microestructural.  
 
Parámetro Significado Método de 
aplicación 
DV Tamaño medio de los dominios de coherencia (granos) ponderado en volumen. W-H; TCH-pV; W-A 
DS Tamaño medio de los dominios ponderado en superficie. W-A 
DSeff Tamaño medio efectivo de los dominios ponderado en superficie. W-A 
DSreal Tamaño medio real de los dominios ponderado en superficie. W-A 
d Espaciado entre planos atómicos W-H; TCH-pV 
e Deformación máxima.  W-H; TCH-pV 
ε Deformación cuadrática media (<ε2>1/2). W-A 
L Longitud de n espaciados atómicos. W-A 
ε(L) Distribución de deformaciones  (<ε2(L)>1/2). W-A 
β Anchura integral experimental de un pico de difracción W-H 
H Anchura experimental de un pico de Bragg a mitad de 
altura. W-H; TCH-pV 
βst, Hst Aportación de la microestructura a las anchuras experimentales del pico (anchuras estructurales). W-H; TCH-pV 
βin, Hin 
 
Aportación del instrumento a las anchuras 
experimentales (anchuras instrumentales). W-H; TCH-pV 
βsize, Hsize Aportación de los efectos de tamaño a las anchuras estructurales del pico. W-H; TCH-pV 
βdefo, Hdefo Aportación de los efectos de deformación a las anchuras estructurales del pico. W-H; TCH-pV 
HL, HL,in, HL, st 
Anchuras a mitad de altura: experimental, instrumental y 
estructural, de la componente lorenciana de un pico de 
difracción.  
TCH-pV 
HG, HG,in, HG, st 
Anchuras a mitad de altura: experimental, instrumental y 




Anchura integral en el espacio recíproco 
(β*= β·cosθ/λ). W-H 
Q Longitud del vector de difracción en el espacio recíproco (Q=2·sen θ/λ). W-H 
QP Longitud del vector de difracción para el orden (hP kP lP) W-H 
2θ Ángulo de difracción. W-H; TCH-pV; W-A 
X, Y, U, V, W  Parámetros de ajuste de anchuras (FULLPROF). TCH-pV 
I(Q),Ist(Q), Iin(Q) Líneas de perfil experimental, estructural e instrumental.  
An, Bn Coeficientes de Fourier. W-A 
A, Ast, Ain Coeficientes de Fourier A(L) de las líneas de perfil experimental, estructural e instrumental. W-A 
ρS(L), ρV(L) Distribuciones volumétrica y superficial de tamaño. W-A 
<DS>, <DV> Tamaños promedios ponderados en superficie y volumen obtenidos a partir de ρS(L), ρV(L) W-A 
 
Tabla A2.2: Terminología relacionada en el análisis microestructural. 
 
 314 
Consideraciones previas  
 
Para poder evaluar cuantitativamente los parámetros microestructurales de 
tamaño y deformación es necesario tener en cuenta ciertas consideraciones 
respecto a los valores que entregan los métodos utilizados. Como se verá a 
continuación, los parámetros de tamaño y deformación son conceptualmente 
diferentes para los métodos W-H y TCH-pV que para el método W-A, y por lo 
tanto, los resultados que de ellos se obtienen han de ser interpretados de forma 
diferente. Comparar dichos resultados obliga, además, a asumir ciertas 
simplificaciones, como es el caso de formas regulares y bien definidas para los 
dominios cristalinos (esferas, prismas sencillos, etc.). Por todo ello, en la 
bibliografía aún siguen existiendo discrepancias y ciertas confusiones al 
respecto.   
 
Sobre el parámetro de tamaño 
 
En la caracterización mediante XRD, las columnas formadas por celdas unidad, 
paralelas al vector de difracción, constituyen los dominios de difracción. Por lo 
tanto, el término de tamaño se referirá a un promedio de longitudes 
columnares. La Figura A4.1 muestra gráficamente algunos de los términos 




















Figura A4.1: Terminología relacionada con el concepto microestructural de tamaño. 
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En la Figura anterior se distinguen los siguientes conceptos: 
 
Partícula: contiene un número de subgranos. 
Grano o subgrano: dominio difractantes de coherencia. 
d: espaciado atómico. 
L: longitud de n espaciados atómicos en la dirección [h k l]. L=n·d. 
D: longitud de las columnas. 
<D>: tamaño promedio del dominio de coherencia (grano). 
 
Según se utilice uno u otro método, el valor promedio <D> adopta 
diferentes significados. Cuando el método empleado se basa en el análisis de las 
anchuras de los picos (W-H y TCH-pV) el valor promedio de tamaños se refiere 
a un valor ponderado en volumen (DV). Por el contrario, cuando el método se 
basa en el análisis de Fourier, el promedio de tamaños se refiere a una 
ponderación en superficie (DS) (proyección de los dominios columnares sobre la 
superficie perpendicular al vector de difracción). Esto significa que DV  y DS no 
tienen porqué coincidir, dependiendo su diferencia de la forma de los dominios 
cristalinos. Para una mejor interpretación de estos parámetros, a modo 
ilustrativo, en el Anexo 7 se han calculado DS y DV considerando granos con 
forma esférica. En cualquier caso siempre se cumple que 1≤(DV/DS)≤3.  
 Al mismo tiempo, hay que tener siempre presente que estos parámetros 
pueden representar un valor promedio para una determinada dirección 
cristalográfica cuando se aplica el método para dos más órdenes de  una misma 
reflexión de Bragg, o bien, para un conjunto de direcciones cuando se 
consideran varias o todas las reflexiones del perfil de difracción. 
 
Sobre el parámetro de deformación (microtensión) 
 
Los valores de deformación obtenidos tras aplicar el método W-H expresan una 
cota o valor máximo de deformación (e), por lo que en este análisis no se 
pueden obtener distribuciones ε(L) para diferentes longitudes L de los 
dominios. Stokes y colab.5 establecieron un valor cuadrático medio para la 
deformación (<ε2>1/2), que, bajo una suposición de distribución de 
deformaciones de tipo gausiano, podía ser relacionado con el valor máximo 












εε    (A4.2) 
 
Este valor cuadrático medio (<ε2>1/2) no se suele utilizar en los métodos 
basados en las anchuras integrales. Sin embargo, cuando el análisis 
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microestructural se lleva a cabo mediante el método W-A (análisis de Fourier), 
el valor de deformación que se obtiene representa un valor cuadrático medio 
local <ε2(L)>1/2. Sólo en el caso de que la distribución de deformaciones sea 
gaussiana pura (ε(L) ha de estar distribuido alrededor de su valor medio para 
todos los valores de L según la función de error de Gauss), los valores 
cuadráticos medios obtenidos al aplicar ambos métodos pueden ser 












ε   (A4.3) 
 
Debido a que las distribuciones de los coeficientes de Fourier (AL) 
obtenidas experimentalmente, generan imprecisiones en L=0, suele tomarse 
para el valor cuadrático medio local, el valor de ε(<DV>/2)=<ε2(L=<DV>/2)>1/2, o 
también ε(DeffS/2)=<ε2(L=DeffS/2)>1/2. 
Por último, y al igual que para el parámetro de tamaño, los valores de 
deformación pueden estar referidos a una determinada dirección cristalográfica 
o a un conjunto de direcciones, según se tomen en el análisis dos o más órdenes 
de una misma reflexión, o diferentes reflexiones. 
 
El método de Williamson-Hall (W-H) 
 
El método clásico de Williamson y Hall 3 permite que los efectos  tamaño y de 
tensión sobre la anchura integral de los picos de difracción puedan ser 
estudiados de forma separada, para ello considera que la anchura integral de 
los picos representados en el espacio recíproco (β*) varía linealmente con la 
longitud del vector de difracción (Q). En esta representación lineal 
(representación de Williamson-Hall), la intersección con la ordenada da 
información sobre el valor DV de los dominios cristalinos, y la pendiente, sobre 
la deformación máxima (e)  a que están sometidos.  
 Si se considera que la anchura integral estructural (βst) es el parámetro 
que caracteriza una determinada reflexión de Bragg (h, k, l), la aportación a esta 
anchura debida a efectos de tamaño (βsize) se relacionará con el ángulo de 
difracción (2θ) mediante la ecuación de Scherrer4: 
 
βsize = K·λ/(DVּcos θ)     (A4.4) 
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donde DV representa un tamaño aparente3 y θ al ángulo correspondiente a la 
reflexión de Bragg en el centro del pico. 
 Por otro lado, con la aproximación de Stokes y Wilson5 puede relacionarse 
la aportación debida a efectos de deformación (βdefo) con el ángulo de difracción 
mediante la expresión: 
 
βdefo = 4· e · tan θ      (A4.5) 
 
donde e representa la deformación sufrida por el dominio cristalino a través de 
su máximo alargamiento (e = ∆d/d). 
 Asumiendo que las componentes a la LP estructural debidas a tamaño y 
deformación tienen una misma forma (p. ej.: lorenciana), entonces, la anchura 
βst puede expresarse como: 
 
   βst = βsize + βdefo  = λ/(DVּ cos θ) + 4ּ eּtan θ   
por lo que: 
         βst ּ cos θ/ λ = 1/DV  + 2 · e · 2 · senθ /λ 
y finalmente:  
          βst* = 1/DV + 2 · e · Q    (A4.6) 
 
 Esta última expresión representa una de las múltiples variantes del 
método W-H, y pone de manifiesto la independencia de la aportación del 
tamaño a la anchura integral estructural respecto al orden de reflexión. De la 
expresión A4.6 se deduce que si la anchura integral recíproca, βst*, se mantiene 
constante para cada valor del vector de difracción Q, entonces, puede 
considerarse que en la muestra no existen efectos de deformación; por el 
contrario, si en la representación anterior, la recta  βst* = f(Q) corta al eje de 
ordenadas en el valor próximo a 0, puede afirmarse que el tamaño de los 
dominios es muy grande, por lo que en dichos dominios no existirán efectos de 
tamaño. 
 Un problema que presenta la expresión A4.6, es que, en su deducción, ha 
habido que suponer que, tanto la aportación a la LP estructural debida al 
tamaño, como a la deformación, obedecen a un mismo tipo de función, 
concretamente, lorenciana (Cauchy). Este hecho supone una enorme limitación 
                                                 
3 En la expresión de Scherrer  DV = K·λ/( βsize ּ cos θ), K está próximo a la unidad y depende de 
factores como son: la forma de los dominios, la distribución de tamaños de dichos dominios, los 
índices de los planos difractantes considerados, o la forma de definir D (radio de una esfera, 
arista de un cubo, etc.). Cuando se utiliza K=1, entonces DV se refiera al tamaño aparente o 
relativo, y no al real. 
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a la hora de aplicar el método, por lo que resultará conveniente aplicar otras 
variantes, en las que se puedan considerar diferentes funciones a la 
contribución a la anchura integral estructural de los picos del perfil. 
Si, como ejemplo, suponemos que la LP estructural obedece a una 
función de Gauss, y las aportaciones debida al tamaño y deformación también 
obedecen al mismo tipo de función, entonces βst puede expresarse por:  
 
                                              β2st = β2size + β2 defo   
 
Y la expresión A2.6 se transforma en: 
 
     (β st*)2 = 1/DV2 + 4 · e2 · Q2    (A4.7) 
 
 El método W-H resulta sencillo a la hora de obtener las anchuras 
integrales estructurales (o las anchuras a mitad de altura Hst) a partir de las 
líneas de perfil experimental e instrumental. Efectivamente, si suponemos que 
dichas líneas obedecen a funciones lorencianas, la anchura integral βst (o Hst) 






    (A4.8) 
 
Si, por el contrario, se asumen funciones gausianas, las expresiones A4.8 
quedarán: 
 







    (A4.9) 
  
 Por la experiencia, se sabe que tanto la aportación instrumental como 
estructural a la LP experimental, no puede definirse mediante un mismo tipo de 
función, sino que, por el contrario, cada una de ellas obedece a una convolución 
de funciones de tipo lorenciano y gausiano. Con el fin de encontrar expresiones 
más exactas, autores como Ruland6 y Schoening7, de forma independiente, 
demostraron que la anchura integral experimental de un pico de difracción 
puede expresarse como una convolución de una función lorenciana (βL) y 
gausiana (βG) de la forma 
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              (A4.10) 

















Con la expresión A4.10 no se ha de asumir el mismo tipo de función para 
las líneas de perfil estructural e instrumental (ahora a una de ellas se la 
considera lorenciana y a la otra gausiana), pero dicha expresión resulta muy 
laboriosa de evaluar numéricamente, y es por lo que autores como Wagner y 
Aqua8 propusieron una aproximación de tipo parabólico (el error que se deriva 
de esta aproximación respecto a la expresión A4.10  no supera el 10%) mediante 
la cual se podían obtener las anchuras integrales estructurales (o las anchuras a 
mitad de altura estructurales) de una forma muy sencilla: 
 











             (A4.11)  
  
Si se asigna un mismo tipo de función a las aportaciones a la LP 
estructural debidas a los efectos de tamaño y microtensión se cometerá un 
nuevo error. Se asume por la mayor parte de los autores que los efectos de 
tamaño sobre la anchura integral βst se definen de forma más precisa si 
únicamente se tiene en cuenta la aportación lorenciana, y, por el contrario, para 
los efectos de deformación, si se tiene en cuenta la aportación gausiana9. Bajo 
estas premisas, considerando estos dos tipos de funciones para la LP 








   
 Sustituyendo las expresiones de Scherrer y Wilson en la primera de las 









D ββ ⋅⋅+=             (A4.12) 
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 De la representación gráfica de esta última expresión se pueden obtener 
los valores para el tamaño medio de los dominios cristalinos y su deformación 
máxima. 
Aunque los resultados obtenidos al aplicar la aproximación parabólica en 
el método de W-H son más fiables que los obtenidos al aplicar las 
aproximaciones lorenciana o gausiana, estas dos últimas aproximaciones, según 
qué circunstancias (p. ej. perfil instrumental y experimental muy lorencianos o 
gausianos), pueden aplicarse sin cometer un excesivo error. 
 
Análisis de deconvolución mediante la función Thompson-Cox-Hastings 
Pseudo-Voigt  
 
Thompson, Cox y Hastings10 propusieron una función analítica de tipo pseudo-
Voigt para modelar la totalidad de la LP. Esta función es la denominada 
Thompson-Cox-Hastings Pseudo-Voigt, que según un gran número de 
investigadores, es una de las que mejor se adapta al perfil de difracción cuando 
los picos muestran alta simetría. 
 Una de las características más destacables de la función TCH-pV es que 
permite la separación de forma analítica de las componentes lorenciana y 
gausiana del perfil de difracción y, por lo tanto, que los efectos debidos al 
tamaño y deformación de los dominios cristalinos, puedan ser estudiados 
separadamente. 
 Se sabe que el perfil de difracción en las proximidades de una reflexión o 
pico de Bragg viene dado por: 
 
                    












































































, donde Ω representa a la función de perfil, η es el parámetro de mezcla 
(lorenciana-gausiana), H es el valor de la anchura a mitad de altura del pico 
(FWHM), e I0 la intensidad máxima para la reflexión de Bragg. 
Mediante la utilización de la función TCH-pV pueden obtenerse las 
componentes lorencianas HL,in y HL, y las gausianas HG.ins y HG de los picos 
pertenecientes a las líneas de perfil instrumental y experimental. Haciendo uso 
de la propiedad aditiva de las anchuras (o cuadrado de anchuras) cuando la 
función es lorenciana (o gausiana), pueden obtenerse las aportaciones 
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estructurales (HL,st y HG.st) a la anchura total de la línea de perfil sin más que una 
simple resta: 
 












              (A4.13) 
 
Por lo comentado en el apartado anterior, suponiendo que la aportación 
lorenciana en las expresiones A4.13 da información más precisa del tamaño de 
los dominios, y la aportación gausiana de la deformación que sufren, puede 




























= eH stG              (A4.15) 
 
En la expresión A4.14 el factor 2/π viene de la relación entre anchuras en una 
función lorenciana pura β =piH/2, y en la A4.15, el factor 2(Ln2/π)1/2, en una 
gausiana pura β = H/[2(Ln2/π)1/2]. 
Representando HL,st frente a (1/cosθ) en A4.14, de la pendiente de esta 
recta se obtiene directamente el tamaño medio de los dominios.  
 Del mismo modo, en A4.15, representando ahora HG, st frente a tanθ, se 
obtendrá una recta de cuya pendiente puede extraerse directamente la 
deformación. 
El software FULLPROF resulta muy útil a la hora de realizar la 
deconvolución de las funciones lorenciana y gausiana utilizando los parámetros 
de ajuste X , Y, U, V y W.4 La relación entre las anchuras a mitad de altura de los 
picos y los parámetros de ajuste viene dada por las ecuaciones: 
 
                                                 
4 Los parámetros de ajuste X e Y están relacionados con la aportación lorenciana a la línea de 
perfil, y los parámetros U, V y W con la aportación gausiana. Cuando estos parámetros llevan 
subíndice 0, hacen referencia a la línea de perfil instrumental y para cada uno de los 
difractómetros utilizados en nuestro análisis resultaron: U0 = 0.00249±0.00189, 
V0 = -0.00042±0.00216, W0 = 0.001480±.00067, X0 = 0.01889±0.01579, Y0 = 0.01448±0.00642, para el 
PANALYTICAL X’pert PRO; y U0 = 0.00028, V0 = 0.00131, W0 = -0.00022,  X0 = 0.00172±0.00485, 































Asumiendo que  X = X0  (X0 se asigna a la anchura espectral de la fuente 
de rayos X) y V = V0 y W = W0, y sustituyendo en las dos expresiones anteriores 










































           (A4.16) 
 
Por último, teniendo en cuenta el cambio de grados a radianes, y 
sustituyendo el valor de la longitud de onda de la fuente de rayos X empleada 




























          (A4.17) 
 
con errores asociados: 
 




























































       (A4.18) 
 
El método de Warren-Averbach 
 
Conocido también como método de Warren-Averbach-Bertaut 11,12, es considerado 
como la primera y más fiable aproximación al análisis de la microestructura. 
Este método utiliza el procedimiento de deconvolución mediante la 
transformada de Fourier para la determinación de la LP estructural (método de 
Stokes13), y, posteriormente, emplea el análisis de Fourier para la evaluación de 
las imperfecciones en la estructura o red cristalina, basándose en que los 
coeficientes de Fourier obtenidos de la descomposición de la LP estructural 
pueden expresarse como el producto de dos términos o coeficientes: uno 
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representativo de los efectos de tamaño de los dominios, el otro, representativo 
de la deformación o microtensión.  
 El método fue descrito detalladamente por Warren14 y en su concepción y 
desarrollo considera a los dominios cristalinos como un conjunto de columnas, 
cada una de ellas formada por celdas unitarias (a1, a2, a3) en la dirección de a3, 
normal a los planos difractantes (0 0 l)5. Se basa en que la línea de perfil para 


















Introduciendo el vector de difracción en la expresión anterior queda: 
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 Cuando existe simetría en los picos del perfil, el estudio de Fourier se 
centra únicamente en el análisis de los coeficientes reales (An) de la expresión 




















 Si se define una nueva variable continua L = n|a3|, que representa la 
longitud de las columnas de celdas unitarias en la dirección de a3, y se asume 
como positiva, entonces la función de perfil puede expresarse: 
dLeAQI iLQL
pi2)( ∫=  




= dQeQILA iLQpi2)()(  
 
Para poder aplicar el método de W-A se necesita disponer de las líneas 
de perfil experimental (I(Q)) e instrumental (Iin(Q)), de forma que junto al 
denominado perfil físico o estructural del material (Ist(Q)) puede expresarse 
(método de Stokes13): 
 
                                                 
5 El trabajo se fundamentó en celdas de tipo ortorrómbico, ya que simplificaba notablemente el 
desarrollo matemático, gozando los resultados obtenidos de generalidad para todo tipo de 
celdas. 
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)(*)()( QIQIQI inst=  
 
Aplicando la transformada de Fourier a esta última expresión: 
 
)()()( LALALA inst ⋅=  
 









st =              (A4.19) 
 
A su vez, cada coeficiente Ast puede expresarse como producto de otros 
dos: uno relacionado con el tamaño de los dominios y que es independiente del 
orden de difracción, Asize; y el otro, relacionado con la deformación de los 
dominios, Adefo, dependiente del orden de difracción: 
 
( ) ( )PdefosizePst QLALAQLA ,)(, ⋅=              (A4.20) 
 
La dependencia del segundo término del multiplicando con el vector de 







Para valores no muy grandes de L, este último término puede escribirse 
mediante una aproximación según la siguiente expresión: 
 
2222 )(2)(2 PP QLLLLiQ ee
><−>≈< εpiεpi  
 
, expresión que resulta exacta siempre que el término ε(L) se distribuye 
alrededor de su valor medio según la función gausiana de error para todos los 
valores de L.5 Por lo tanto, los valores absolutos de los coeficientes de Fourier 
del perfil estructural pueden expresarse como: 
 
   ( ) 2)(2)(ln,ln 222 PsizePst QLLLAQLA ><−= εpi              (A4.21) 
 
La última ecuación indica que, dado el perfil de un determinado pico de 
difracción, es posible una separación de los efectos de tamaño y de 
deformación. 
 Si se dispone de una LP estructural que al menos contenga dos picos con 
distinto orden (distinto valor de Qp) para una misma familia de planos (h k l), 
puede representarse, para cada valor de L, la recta lnAst=a+b·QP2, donde del 
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valor del corte en la ordenada se obtendrá Asize(L), y de la pendiente, el valor 
cuadrático medio de la deformación <ε2(L)>. Estas representaciones son las 
denominadas de Warren-Averbach y son las que dan nombre a su conocido 
método. 
 A partir de aquí, en trabajos paralelos, primero Bertaut16 y después 
Guinier17, establecieron que de la derivada primera respecto a L de la función 
Asize, para valores pequeños de L, se obtiene el inverso del tamaño efectivo 
ponderado en superficie (DSeff ) de las columnas de celdas (a1, a2, a3), en la 
dirección a3 (A4.22).  
 











            (A4.22) 
 
 El valor DSeff de la Ecuación A4.22 es conceptualmente distinto al 
obtenido al aplicar la ecuación de Scherrer en el análisis de Williamson-Hall (DV) 
a la vez que representa un valor efectivo ya que incluye la posibilidad de los 
efectos de faltas de apilamiento y micromaclado18. 
Si en un cristal se dan este tipo de defectos planares, el tamaño aparente 

















           (A4.23) 
 
donde α y β representan, respectivamente, una medida de probabilidad de 
presencia de faltas de apilamiento y micromaclado entre planos consecutivos, a 
el parámetro de red y W(g) un valor numérico dependiente de la dirección 
cristalográfica considerada. 6,20  
 DSeff también puede ser determinado gráficamente mediante la 
aproximación de la recta tangente a Asize(L) en L=0. El corte de esta recta con el 
eje de abscisas entrega el valor del tamaño efectivo ponderado en superficie. La 
Figura A4.2 muestra este método gráfico. 
                                                 













Figura A4.2: Determinación de DSeff de forma gráfica. 
 
Por otra parte, la derivada segunda respecto a L de la función Asize(L) 
proporciona información sobre la distribución superficial de tamaños de los 









size ρ∝            (A4.24) 
 
por lo que, conociendo ρ(L), puede obtenerse el tamaño medio de los dominios 
<DS>, mediante: 
 



















                   (A4.25) 
 
Los valores DSeff y <DS> tienen un mismo significado físico, sin embargo, 
pueden tomar diferentes valores debido a las aproximaciones involucradas en 
cada procedimiento. 
 Mediante los métodos basados en la aproximación de Fourier, con los 
que  puede obtenerse una distribución de tamaños columnares ρS(L), también es 
posible determinar un tamaño promedio de los dominios ponderado en 
volumen como el que se obtiene al aplicar directamente el método W-H. Para 
ello, recurriendo a Guinier17, la segunda derivada de la función Asize(L) está 







LL sizeV ∝ρ             (A4.26) 
 Por lo que: 
 327 






































           (A4.27) 
 
Expresado, también, en función de los momentos de orden 2 y 1 de la 
distribución superficial de tamaños. 
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 Abundancias de fase C15 medidos mediante el método Rietveld

















abundancia C15 (% peso) nominal
ANEXO 5 
 
CALIBRACIÓN DEL ERROR PARA EL ANÁLISIS CUANTITATIVO 
MEDIANTE EL MÉTODO RIETVELD 
 
La gráfica de la Figura A5.1 compara las proporciones nominales (línea recta) y 
medidas mediante el método Rietveld (datos+barras de error) de seis muestras 
de ZrCr2 en polvo. Cada una de las muestras representa una mezcla de fases de 
Laves con las proporciones de fase C15 indicadas en el eje de abscisas de la 
figura. La comparación resultó útil para calibrar el error real en las medidas de 
abundancias mediante el método Rietveld en muestras que coexisten fases 
hexagonales y cúbica de Laves. De los valores de la gráfica anterior, dentro del 
rango de abundancias de estas fases que presentan las muestras utilizadas en 






















Figura A5.1: Calibración del error para el análisis cuantitativo de muestras de ZrCr2 en las que 
aparecen las fases hexagonales y cúbica de Laves. 
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ESPECTRO DE DESORCIÓN TÉRMICA DE LA MUESTRA: ZC_65_H100 
 
En la Figura A6.1, la gráfica en color negro representa el flujo de H2 desorbido 
por la muestra en función del tiempo. La gráfica en color rojo representa la 
evolución  de la temperatura a la que se sometió la muestra. 
La masa de ZrCr2 introducida en el calorímetro fue de 63.96 mg y la 

























TAMAÑOS PONDERADOS  EN VOLUMEN Y SUPERFICIE PARA 
DOMINIOS ESFÉRICOS 
 
Suponiendo un dominio de coherencia perfectamente esférico de radio d, las 
longitudes de los dominios columnares L para una determinada dirección 





































Según esa misma figura: 
 
ϕθθθθθ ddsendsenddSsendLdSdV ⋅⋅⋅⋅⋅⋅=⋅⋅== cos2   
 









































































 Si ahora lo que se quiere determinar es <DS>, sabiendo que representa 
una longitud ponderada en superficie (superficie de proyección de los dominios 
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